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第１章 緒言 
1-1 磁石材料における磁気特性向上の歴史 
Figure 1-1 に、20 世紀初頭から現在までの各種磁石材料の最大エネルギー積を
示す。1910 年代に焼き入れ硬化型磁石鋼である KS 鋼が発見されて以来、多くの
磁石化合物が開発されてきた。KS 鋼発見よりおよそ 50 年間は、磁石といえば金
属磁石とフェライト磁石であった。その後、1960 年代後半の希土類と遷移金属の
金属間化合物が発見されたのを期に飛躍的な高特性化が起こる。1966 年 Dayton
大学の Hoffer と Strnut1,2)は、SmCo5 強磁性金属間化合物が新しい希土類系磁石
材料になる可能性を予見し、1969 年に Das3)は最大エネルギー積が 160 kJ/m3 の
SmCo5 型焼結磁石を開発した。さらに 1976 年 Senno と Tawara4) は SmCo5 化合
物のコバルトの一部を Fe, Cu で置換し、1978 年 Ojima ら 5)は上記の Fe, Co に加
えて Zr を添加する事により最大エネルギー積が 240 kJ/m3  を超える磁気特性を
実現した。その後、 1982 年に日本と米国の別の研究グループがほぼ同時に
Nd2Fe14B 金属間化合物を主体として構成される磁石を発表した。一つは、日本の
Sagawa ら 6)による粉末冶金法を用いた Nd-Fe-B 系焼結磁石であり、もう一つは、
米国 General Motors の Croat ら 7)による液体急冷法（メルトスパン法）を用いた
急冷薄帯磁石である。この急冷薄帯磁石は粉末化の後に樹脂と混合されボンド磁
石として利用されるが、樹脂の分だけ磁性体の占積率が低下するため焼結磁石よ
り磁気特性が低いことが知られている。Nd-Fe-B 系磁石の磁石生産量における焼
結磁石とボンド磁石の生産量を比較すると、より高い磁気特性を発現させること
のできる焼結磁石が総生産量の 9 割以上を占めており、ボンド磁石より高い伸び
率で成長を続けている。これは、ボンド磁石の主な用途がハードディスクドライ
ブ (HDD: Hard disk drive)のディスクを回転させるスピンドルモータであり、それ
以外には小型モータや一部のアクチュエータ、センサーに限られているためであ
る。 
Figure 1-2 に、Nd-Fe-B 系焼結磁石の年代に対する最大エネルギー積の向上と
それを実現した製造技術を示す。1983 年における Nd-Fe-B 系焼結磁石の最大エネ
ルギー積は、実験室レベルで 304 kJ/m3, 量産磁石で 280 kJ/m3 程度であった。そ
の後、磁石の製造技術として磁石組成の最適化技術、焼結による緻密化技術、焼
結体の粒径制御技術、配向制御技術、粒界拡散技術などが改良されてきた。これ
らの技術革新と並行して原料合金の製造法についても従来のブックモールド鋳造
法からストリップキャスト法に切り替わり、磁石製造技術及び原料合金製造技術
の改良の結果として、現在の最大エネルギー積は実験室レベルでは理論値の 93 % 
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Figure 1-1 各種磁石材料の磁気特性向上の歴史 
 
 
Figure 1-2 磁石特性向上の歴史と背景となる技術 
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となる 480 kJ/m3, 量産磁石でも 416 kJ/m3 迄に達している。本研究は、Nd-Fe-B
系焼結磁石の磁気特性を原料合金の作製技術により向上させたプロセスに関する
ものである。 
 
1-2 Nd-Fe-B 系焼結磁石の用途と原料合金の市場規模 
Sagawa らにより開発された Nd-Fe-B 系焼結磁石は、高い磁気特性のみならず
鉄を主成分とする高いコストパフォーマンスのため発表以来短期間に工業材料と
しての地位を確立していった。Nd-Fe-B 系焼結磁石の用途としては、開発されて
間もない 1990 年台後半から 2000 年代初頭におけるパーソナルコンピュータ（PC: 
Personal computer）の急速な普及と、それに続く情報通信技術 (IT: Information 
technology)の隆盛の波に乗りハードディスクドライブの磁気ヘッドを駆動させる
ボイスコイルモータ (VCM : Voice coil motor)向け磁石が急増した。その後 PC 市場
の成長が鈍化するのに伴って VCM 向けの伸びは安定化したが、それに替わって高
効率モータとして省エネ家電、産業用モータ用途へ需要が拡大した。また、昨今
ではハイブリット自動車 (HEV : Hybrid electric vehicle)や電気自動車 (EV : Electric 
vehicle)の駆動用モータ、制動時のエネルギー回生用の発電機、風力発電用発電機
等多方面に用途を拡大しており、持続可能な環境調和型社会を指向する上で必須
な材料へと成長を続けている。 
Figure 1-3 に、Nd-Fe-B 系焼結磁石用原料合金の年度別世界生産量の推移をし
めす。棒グラフの灰色部分は日本国内生産を、黒い部分は中国生産を表しており、
全世界の生産量は日本と中国で二分されている。世界生産量は、2003 年に 3,000 
ton 強であったが、年々増加し 2008～2009 年にかけてのリーマンショック、2011
年のレアアースショックと呼ばれる希土類価格の急騰による増減はあるものの、
2016 年には世界生産量として 100,000 ton を超えたと考えられ、今後も堅調な需
要が期待されている。また、中国は希土類鉱石を国内で採掘、処理する強みがあ
り 2000 年を越えた頃から生産量を急激に拡大し、現在では圧倒的な量を誇って
いる。それに対して日本製磁石は高品質、高信頼性を要求されるハイグレードマ
ーケットへ特化しながら年間生産量 15,000 ton 強の生産を続けている。 
 
1-3 高性能磁石に必要な三要素 
Figure 1-4 に理想的な永久磁石材料のヒステリシスカーブ（ I-H カーブと B-H
カーブ）を示す。磁石の強さは第二象限の磁束密度 B と保磁力 H の積の最大値
(BH)max で表され、Figure 1-4 では、B = Is/2, H = Is/2μ0 となり、 
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Figure 1-3 Nd-Fe-B 系焼結磁石用原料合金の年度別世界生産量の推移  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Figure 1-4 理想的な永久磁石材料のヒステリシスループ  
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(BH)max = 

    Is: 飽和磁化 μ0:  真空の透磁率  
 
で表される。これより保磁力が Is/2μ0 以上の場合には、磁石の強さは飽和磁化 Is
によって決まる事がわかる。以上より磁石に必要な三要素の一番目は、高い磁束
密度をもつ事であり、飽和磁化が高く、かつ結晶配向度が高い事である。二番目
の要素は、着磁方向と反対の磁界（Figure 1-4 の第二象限）に対して磁束を維持す
る性能を表す保磁力が高い事であり、異方性磁界が大きな事と後述する組織形態
が必要である。三番目は、磁石の使用温度で安定した磁束を発生するために高い
キュリー温度が挙げられる。 
 
1-4 各種磁石化合物と Nd2Fe14B 金属間化合物の磁気特性 
Nd2Fe14B 金属間化合物は、Figure 1-5 に示す様に P42/mnm 空間郡に属し単位胞
に 68 個の原子を含む格子定数  a  = 0.880 nm, c = 1.221 nm の正方晶の化合物であ
り c 軸方向に磁化容易軸をもつ。 7,8)Table 1-1 に代表的な磁石化合物である
BaFe12O199), SmCo510),  Sm2Co1710),  Nd2Fe14B11)の飽和磁化(Is)、異方性定数(Ku1)、
異方性磁場(HA)、キュリー温度(Tc)を示す。この表より Nd2Fe14B の Is は他の磁石
化合物と比較して極めて高く、Ku1, HA, Tc も高い事がわかる。そのため Nd2Fe14B
化合物は、その磁化容易軸である c 軸を配向させる事によって、1-3 節で述べた
理由より最も高い最大エネルギー積が得られる潜在能力を有すると考える事が出
来る。 
 
1-5 Nd-Fe-B 系焼結磁石の保磁力機構 
1-3 節において高い最大エネルギー積を得るためには保磁力 iHc >  Is/2μ0 を満
たす事が必要である事を述べた。Figure 1-6 は、Nd-Fe-B 系磁石の理想的なヒス
テリシスループ（ I-H カーブ）と焼結体内部の磁区構造の模式図である。消磁状
態の A 点における模式図には、典型的な Nd-Fe-B 系焼結磁石の組織であるマト
リックス相の Nd2Fe14B 相、マトリックス相を囲む白色の粒界相である Nd リッ
チ相が描かれており、Nd2Fe14B 相内の縞模様が磁区構造を表している。磁気特
性に影響を与える Nd リッチ相の役割は、Nd2Fe14B 相の結晶粒界に分布し隣接す
る結晶粒の間に働く磁気的な相互作用を分断することにある。そのため模式図上  
の磁区構造は、それぞれの結晶粒毎に独立している様に描かれている。この A
点の消磁状態の磁石に正方向の外部磁界をかけると、印加磁界方向へ磁気モーメ  
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                    化合物の結晶構造  
 
 
 
 
          代表的な磁石化合物の磁気的特性  
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Figure 1-6 Nd-Fe-B 系焼結磁石の理想的なヒステリシスループと磁区模様の模式
図 A: 消磁状態, B: 完全着磁状態, C: 逆磁区の発生状態（磁化反転の開始） 
 
 
Figure 1-7 逆磁区発生の様子  (a)組織の一部にソフト相がある場合 , (b)Nd リッチ
相が無い場合  
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ントを持つ磁区が優勢となる様に次第に磁壁が移動し、完全着磁状態である B 点
では模式図の様に磁区構造は消失する。次に、印加磁界を取り除き、負方向へ磁
界を印加して行くと、ある閾値で C 点の模式図で示されるように逆方向の磁区が
発生する。一度逆方向の磁区が発生すると一気に磁化反転が進行し多磁区構造へ
移行する。この磁化反転の始まる閾値が、Nd-Fe-B 系焼結磁石の保磁力である。
Figure 1-7 に保磁力の小さな焼結磁石の組織と磁区構造の模式図を示す。Figure 1-
7(a)は組織の一部に磁気的にソフトな異相がある場合で、ソフト相が逆磁区の発
生サイトとして働くため高い保磁力が得られない。また、Figure 1-7 (b)では、Nd
リッチ相が結晶粒界に無くそれぞれの結晶粒は磁気的に連結されており、小さな
逆磁界によって磁化反転がいくつもの結晶粒間を横切りながら容易に進行するた
め高い保磁力が得られない。この様に結晶粒界に分布する Nd リッチ相が磁気的
相互作用に与える影響については H. Sepehri-Amin ら 12)が詳しく報告している。
但し、Nd リッチ相の割合が多くなるに従い焼結体内部の Nd2Fe14B 相の体積率は
減少し、その結果として磁石の磁化を低下させる欠点がある。そのため Nd リッ
チ相の量は必要最小限であることが望ましい。次に Figure 1-8 に小林ら 13)による
焼結体の結晶粒径と保磁力の関係を表したグラフを示す。彼らは様々な焼結磁石
の平均結晶粒径とその保磁力を調査し、結晶粒径が小さくなるに従い直線的に保
磁力が増大する事を報告している。この理由として、粒径の大きな結晶粒では多
磁区構造が安定であり逆磁区が発生しやすいが、反対に粒径が細かくなるに従い
単磁区粒子として振る舞う結晶粒の割合が多くなるため高い保磁力が得られると
説明している。以上の様に高い保磁力を得るためには、焼結磁石の内部に磁気的
にソフトな異相が無い事、Nd リッチ相が均一に結晶粒を取り囲み結晶粒同士の磁
気的な相互作用を分断すること、結晶粒径が微細であることが重要である。また、
本系磁石では Nd の一部を Pr, Dy で置換することがコスト低減、磁気特性向上の
ために広く行われる為、以降 Nd リッチ相を希土類 (R)リッチ相と呼ぶ事にする。 
 
1-6 Nd-Fe-B 系焼結磁石の作製方法  
Figure 1-9 は、B. Hallemans ら 14)によって報告された Nd-Fe-B 三元系状態図の
液相面投影図で、図中の T1 の位置が Nd2Fe14B 化合物を表す。Nd-Fe-B 系焼結磁
石の組成は、高い磁化を得るために T1 相の比率が高い事、1-4 節で述べた保磁力
機構より Fe などの磁気的なソフト相が存在しない事、結晶粒界に希土類リッチ
相が行きわたる事の三条件を満たす必要があるため丸印で示した T1 相の右斜め
上の組成域が選択される。 
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                   系焼結磁石の結晶粒径と保磁力の関係  
 
                      三元系状態図の液相面投影図 14) 
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Figure 1-10 標準的な Nd-Fe-B 系焼結磁石の作製フロー  
 
 
 
 
14 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Figure 1-11 Nd-Fe-B 系焼結磁石組成合金の凝固過程の組織的特徴  14)   
(a)初晶γ -Fe の晶出 ,  (b)包晶反応による Nd2Fe14B 相の晶出 , (c)固相率の
増加 , (d)最終凝固  
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Figure 1-10 に Nd-Fe-B 系焼結磁石の作製フローを示す。真空溶解、鋳造によって
準備された原料合金 (starting alloys)は、水素化粉砕工程で希土類リッチ相が水素
化され体積膨張する事によって粗粉砕される。さらにこの粗粉砕粉末はジェット
ミルを用いて微粉砕され、得られた粉末は磁場中で圧粉成形される。この圧粉体
は 1000℃以上の温度で焼結により緻密化され、その後 650℃付近の温度で時効さ
れる。時効後の焼結体は、最後に最終形状に機械加工され、防錆処理の後に磁石
となる。  
各工程の詳細について順を追って説明する。まず Figure 1-10(a)原料合金の準
備工程では、原料を所望の合金組成となる様に秤量し、高周波真空溶解炉を用い
て加熱溶解し、均一となった合金溶湯を金型鋳造法によって凝固させる。Figure 
1-11 は、Figure 1-9 で示した Nd-Fe-B 三元系状態図の液相面投影図において Fe と
T1 を結ぶ直線を含む垂直断面の状態図および磁石組成合金の凝固過程の模式図
である。X は構成成分の含有率を表しており（X
 Fe は鉄の含有率）、横軸（1- X  Fe）
は鉄以外の構成元素の含有率（X
 Nd+  X  B）である。この状態図における焼結磁石の
組成は、Figure 1-11 の状態図に縦の矢印で示された組成付近である。この合金の
凝固過程としては、約 1300℃で Figure 1-11(a)の様に溶湯より初晶 γ-Fe が晶出を
開始し、1200℃付近で Figure 1-11(b)の様にこの初晶 γ-Fe を包晶核とする包晶反
応により Nd2Fe14B 相が晶出を始める。温度の低下に伴い Figure 1-11(c)の様に固
相率が増加し 650℃付近の最終凝固温度にて Figure 1-11(d)の様に Nd リッチ相が
凝固する。この様に焼結磁石用原料合金の凝固過程には、初晶を γ-Fe とする包晶
反応と凝固温度範囲が広いと言う特徴がある。そのため従来の金型鋳造による厚
み 30 mm のインゴットでは、10 μm 以上の初晶 γ-Fe（室温では α-Fe）が Nd2Fe14B
相内に分布し、主相粒径は 100 μm 以上で主相の結晶粒界には 10 μm 以上の希土
類リッチ相が分布する組織となる事を Hirose ら 15)が報告している。 
Figure 1-10(b)の水素化粉砕工程では、原料合金は 300℃付近の温度で水素ガス
雰囲気中に保持されることにより主に希土類リッチ相が水素化される。Figure 1-
12 に Figure 1-10 の磁石作製過程の各段階別組織の模式図を示す。Figure1-12(a)で
示される原料合金は、Figure 1-12(b)の様に水素化による体積膨張によって合金内
部に微細なクラックが導入される事によって粗粉砕される。この様に水素化する
ことで次のジェットミル粉砕の粉砕性も向上することが知られている。  
Figure 1-10(c)のジェットミルによる微粉砕工程では、水素化粉砕された粉末は
窒素ガス中でジェットミルを用いて微粉砕される。粉砕された粉末の模式図を
Figure 1-12(c)に示す。  
16 
 
  
 
 
 
 
Figure 1-12 焼結磁石の作製過程の段階別組織の模式図 
(a)スタート合金, (b)水素化粉砕後, (c)ジェットミル粉砕後, (d)磁場成形後, 
(e)焼結後,  (f)時効処理後 
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さらに Figure 1-10(d)の磁場中成形工程では、ジェットミル粉砕によって得られた
微粉末は外部磁界を印加されることによって Figure 1-12(d)の様にそれぞれの粉
末の磁化容易軸が揃えられた状態で圧縮成形される。印加される外部磁界によっ
て粉末には磁界方向に回転トルクが生ずるが、粉末粒径が小さくなるに従い粉末
に発生する回転トルクが小さくなり配向させることが難しくなる。また、ジェッ
トミル粉砕後の微粉末は粉末粒径が細かい程酸化されやすいため、成形、焼結工
程で酸素量が増加し高い磁気特性が得難くなる。 16)これらの影響を最小限に抑え
ながら微細な結晶粒径を持った焼結体を作製するために、ジェットミル粉砕され
た粉末の平均粒径は 4 μm とするのが工業生産上の目安である。  
Figure 1-10(e)の焼結工程では、この成形体は 1000℃以上の温度で焼結され、低
融点の希土類 (R)リッチ相が焼結助剤として働き Figure 1-12(e)の様に結晶粒径の
成長を抑えながら、真密度近くまで緻密化される。  
Figure 1-10(f)の時効工程では、希土類リッチ相の融点 (650℃ )付近で時効処理を
行うことで Figure 1-12(f)の様に結晶粒界に希土類リッチ相を均一に分布させる事
が可能となり、それぞれの結晶粒を磁気的に孤立させ保磁力を高める。  
最後に Figure 1-10(g)の成形加工、防錆処理の後に最終形状の実用磁石となる。
この様に焼結磁石は、適切な組成の選択、磁場中成形による高い結晶配向性、焼
結、時効による高い磁束密度と保磁力の実現によって高性能な磁石特性を発現さ
せる事が可能となる。  
 
1-7 原料合金の目標組織 
磁石作製工程では前節の様に組織が変化するため、Figure 1-13 (a) のように結
晶粒径が 4 μm 以下の原料合金では、ジェットミル粉砕後の粉末は Figure 1-13(c)
の様に一つの粉末内に方向の異なる複数の磁化容易軸を持つ様になり、印加磁界
中で成形をおこなっても磁化容易軸を一方向に配向させる事が出来ないために、
Figure 1-13(e)の様な結晶方位が揃っていない焼結体となる。また、Hirose ら 15)は、
従来法であるブックモールド鋳造法による厚み 30 mm の原料合金には、磁石化工
程に悪影響を及ぼす初晶 α-Fe が多数認められ、Nd2Fe14B 相の粒子サイズが 100 
μm 以上であり、希土類リッチ相のサイズも 10 μm 以上である事を報告している。
この様な原料合金の組織の模式図を Figure 1-13 (b)に示し、さらにジェットミル
を用いて粉砕した微粉末の模式図を Figure 1-13(d)に示す。灰色の粉末は Nd2Fe14B
相粉末、黒い粉末は α-Fe の粉末、ハッチングされた白い粉末は希土類リッチ相の
粉末を表している。この様な粉末を磁界中で成形し焼結した組織が Figure 1-13(f) 
18 
 
 
 
 
Figure 1-13 微細な組織のスタート合金 (a)から得られるジェットミル後の粉砕粉
末 (c), 焼結体 (e)および従来金型鋳造法によるスタート合金 (b)から得られるジ
ェットミル後の粉砕粉末 (d), 焼結体 (f)の模式図 
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で、焼結、時効処理後も α-Fe（黒色で表示された相）が残り、5 μm 以上の希土類
リッチ相（白色の粒界相）や結晶粒界に希土類リッチ相の無い粒界が分布する事
によって高い保磁力を得る事が出来なかった。  
以上の様な関係より Figure 1-14(d)の様に結晶配向性が高く、結晶粒径が微細
で、希土類リッチ相が粒界に均一に分布する高性能焼結磁石の組織を得るために
は、ジェットミル粉砕後の微粉末としては Figure1-14(c) で示す様にそれぞれの粉
末の結晶方位が一方向であり、凝固過程で晶出する初晶の α-Fe 相が無く、焼結助
剤として作用する低融点の希土類リッチ相が微細分散している事が望ましい。従
って、このような特徴のジェットミル粉末を得ることの出来る原料合金の組織と
は、Figure 1-14(a), (b) の様に希土類 (R)リッチ相の相間隔が 4 μm の組織と考えら
れ、これらを本研究の目標組織とする。 
 
 
 
Figure 1-14 (a), (b)スタート合金の目標組織, (c)ジェットミル粉砕後の粉末,  
(d)高性能磁石の組織を表す模式図 
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1-8 結晶粒径の微細化指針 
1-7 節でも述べたように従来法のブックモールド鋳造法による原料合金の組
織は、磁石化工程に悪影響を及ぼす初晶 α-Fe が認められ、Nd2Fe14B 相も数百ミク
ロン以上と粗大であり、希土類リッチ相も偏在している。これは本研究における
原料合金の目標組織と比較して極めて大きいため、凝固時の冷却速度を速くする
事によって鋳造組織を微細化する必要がある。工業的な金型鋳造の冷却速度 Vav
は、鋳物の表面積(Ac, mm2)に対する鋳物の体積(Vc, mm3)の比によって以下の様
に表される。 17)  
 
	 =  267.2 ×  
.
 
                              
(指数部分は鋳型と鋳物の界面熱抵抗により変化する事も知られている。) 
この関係式より、インゴット厚みを薄くすることが結晶粒微細化の指針と考える
事が出来る。 
 
1-9 目標組織を得るための鋳造方法 
前節より原料合金の目標組織を得るためには、従来のインゴット作製法より冷
却速度の速い合金作製法が求められる。そのためより厚みの薄いインゴットが得
られる金型鋳造法、薄板鋳造法、双ロールストリップキャスト法、単ロールスト
リップキャスト法、メルトスパン法、Planar flow casting 法についてそれぞれの特
徴を以下に述べる。 
Figure 1-15 に一般的なブックモールドを用いた金型鋳造法の模式図を示す。坩
堝で溶解された合金溶湯は、タンディッシュ上に注がれタンディッシュの底部に
設けられた穴から金型内へ充填され、金属鋳型によって冷却され凝固する。一般
的な金型鋳造法の冷却速度は 100 ～ 101 ℃ /sec.程度と考えられる。従来からブッ
クモールドによる厚み 30 mm ～  50 mm の R-Fe-B 系磁石用原料合金が製造され
ており、厚み 30 mm インゴットの組織的特徴が Hirose ら 15)より前述（1-7 節）の
様に報告されている。近藤ら 17)は 1-8 節で述べたように金型鋳鉄鋳物の冷却速度
に影響する因子について検討し、鋳物の冷却速度はその(体積/表面積) = (厚み)
と相関することを報告している。そのため金型鋳造法によって目標組織を得るた
めには従来の厚み 30 mm より薄くする必要があると考えられる。 
 
21 
 
 
 
Figure 1-15 金型鋳造法を表す模式図 
 
 
 
 
 
 
Figure 1-16 薄板鋳造法に用いた鋳型の模式図 
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Figure 1-16 は、Prates と  Biloni 18)が溶湯と鋳型間の熱伝達係数を測定するの
に用いた流動性テスト用の鋳型をモデルとし、厚みが 1 ～  5 mm のインゴットが
得られる薄板鋳造鋳型である。本鋳型は、右側のタンディッシュ部と左側の鋳型
部で構成され溶湯はタンディッシュ部に注湯される。タンディッシュの底部と鋳
型部は連結されており、溶湯は上部耐火物板と下部の銅製冷却板の間のキャビテ
ィに流入し凝固する。インゴット厚みが薄いためキャビティ全体に溶湯が充填さ
れる前に凝固することを防ぐ目的で下部冷却板の下にヒーターを設置した。この
様な厚み 1 ～  5 mm の薄板鋳造法は、ダイキャスト 19)と同様の 101-3  ℃/sec.程度
の冷却速度と考えられ、更なる微細化が期待できる。 
また、鉄鋼あるいは非鉄金属など構造材料の薄板製造法としてストリップキャ
スト法が知られている。Figure 1-17(a)に、双ロールストリップキャスト法、Figure 
1-18(a)にメルトドラッグ方式の単ロールのストリップキャスト法を示す。ストリ
ップキャスト法の歴史は古く、1856 年ヘンリーベッセマーらによって溶湯から直
接薄板を鋳造する方法が提案されている。その後、薄板製造技術の開発としては、
連続鋳造とそれに続く熱間圧延による一貫生産ラインの開発が主流 20)となるが、
1980 年後半頃より脱圧延、ニアネットシェイプ鋳造技術の開発が注目され、単ロ
ール及び双ロールのストリップ連続鋳造法の商業化検討が精力的に行われた。そ
の結果、現在では得られるストリップの厚みは数百ミクロンから数十ミリメート
ルと幅広く、ステンレスや鉄鋼材料、その他の非鉄金属、軽合金などの薄板を直
接得る生産方法として工業化されている。 21)双ロールストリップキャスト法は、
Figure 1-17(a)に示す様に一定幅で配置された二つの冷却ロール間に溶湯を導き、
ロール表面で発生する凝固殻を連続的に下方に引き出し薄板を得る方法である
20) 。Fiedler ら 22)は、幅 110 mm、厚み 0.3 ～  1.5 mm の電磁鋼板の製造例を報告
している。また、K. Shibuya と  M. Ozawa23)は、幅 350 mm 厚み 0.3 ～  0.8 mm の
ステンレス鋼の製造例を報告している。双ロールストリップキャスト法は、両面
冷却のため厚みのばらつきが小さく、かつ表面平滑度が高い特徴がある。冷却速
度は厚みにもよるが、102-4  ℃/sec.程度である。鋳造組織の特徴としては、Figure 1-
17(b)の様に両面冷却のため板厚方向の中央部に両方の冷却面から成長した組織
の境界部や等軸晶域の発生が報告されている。 21,22,23) 
また、Figure 1-18(a)のメルトドラッグ方式の単ロールのストリップキャスト法
は、板状タンディッシュ上に貯えられた溶湯が回転する冷却ロールと接触し、ロ
ール表面で凝固する層を上方へ引き上げる方法である 24)。羽賀ら 24)は、幅 30, 50 
mm、厚み 0.5 ～  1.5 mm の Al-12 mass%Si 合金薄帯の作製例を報告している。 
23 
 
 
 
 
Figure 1-17 (a)双ロールストリップキャスト法, (b)同方法で得られる合金組織の
模式図 
 
 
 
 
 
 
 
Figure 1-18 (a)メルトドラッグ方式の単ロールストリップキャスト法, (b)同方法
で得られる合金組織の模式図 
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Figure 1-19 (a)メルトスパン法, (b)Planar flow casting を表す模式図 
 
単ロールのため双ロールの場合と比較して厚みばらつきが大きく、放冷面の表面
平滑度が低い欠点がある。西田と本村 25)は伝熱凝固解析法により単ロールストリ
ップキャスト法の冷却速度を 1×103 ～  104  ℃/sec.と報告している。得られる薄帯
の断面組織については、Figure 1-18(b)に示す様に単ロールの片面冷却のため等軸
晶域は生じ難い特徴がある 23)。また Pimputkar ら 26)は、単ロール法と双ロール法
を比較し、単ロール法で得られる薄帯は双ロール法のものより表面平滑性の面で
劣るが、製造条件の制御性から 1 mm 程度までの薄帯を製造する場合には双ロー
ル法より単ロール法が商業生産に向いていると報告している。 
Figure 1-19 にメルトスパン法 (a)、Planar flow casting 法 (b)の模式図を示す。こ
れらは主に合金を急冷凝固させることによって微結晶組織やアモルファス組織を
得る目的で用いられる方法である。メルトスパン法は、Figure 1-19(a)の様に溶湯
を 1 mm 以下の小径ノズルから回転する冷却ロール上に噴射し凝固させる方法で
ある 31)。また、Planar Flow Casting 法 27,28,29)は、Figure 1-19(b)の様にメルトスパ
ン法の小径ノズルをスロット形状とすることにより幅の広い薄帯を作製する方法
であり Allied Chemical Corporation により米国で特許出願されており、幅 150 mm
程度までの急冷薄帯が得られる報告がある 27)。メルトスパン法を用いて得られる
薄帯は Collins27)によれば幅 3 mm、厚み 50 μm 程度で、この様な鋳造方法の冷却
速度を R.C.Ruhl30)は、104 ～  1010  ℃/sec. と報告している。 
以上の様な鋳造方法の特徴を考慮すると本研究の目標である R リッチ相間隔
25 
 
が 4 μm の鋳造組織を得るためには、サブミクロン以下の微結晶組織やアモルフ
ァス組織を得る目的で用いられるメルトスパン法、Planar flow casting 法では冷却
速度が速すぎると考えられる。また、双ロールストリップキャスト法は、得られ
る薄帯の寸法精度や表面平滑度は高いが、このような特徴は磁石用の原料合金に
は直接的にメリットが無く、また両面冷却によって断面中央に生じ易い等軸晶組
織は組織の不均一性の原因となるため適当ではない。さらに、ロール間ギャップ
の調整など製造条件の制御方法も複雑であると考えられる。この様な理由から本
研究では、目標組織を得るための原料合金作製法として、従来法より厚みの薄い
インゴットが得られる金型鋳造法、薄板鋳造法、単ロールストリップキャスト法
に着目した。しかし本研究開始前には、これらの方法で作製した焼結磁石用原料
合金についての技術報告は見出せなかった。 
 
1-10 本論文の目的 
以上の背景を踏まえ本研究では、Nd-Fe-B 系焼結磁石用原料合金の目標組織
を、α-Fe の無いこと、希土類 (R)リッチ相間隔が 4 μm である事とし、従来法よ
り厚みの薄いインゴットが得られる金型鋳造法、薄板鋳造法および他の合金系で
開発されているメルトドラッグ方式の単ロールストリップキャスト法により目標
組織の実現可能性と作製条件について明らかにする。また、目標組織を得るため
の冷却条件を、東北大で開発された凝固シミュレーションソフト（ADSTEFANT
M
 ver.2016 （https://www.adstefan.com/product/index.html））を利用し直交格子を
用いた差分法により定量化する。  
 
1-11 本論文の構成 
本論文では、高性能 Nd-Fe-B 系焼結磁石が作製可能な原料合金の目標組織を設
定し、従来のブックモールド鋳造法より冷却速度の速い金型鋳造法、薄板鋳造法
および他の合金系で開発されているメルトドラッグ方式の単ロールストリップキ
ャスト法により目標組織の実現可能性と作製条件について明らかにする。本論文
の構成は以下の通りである。 
第１章では、Nd-Fe-B 系焼結磁石材料の用途、市場規模を概説し、焼結磁石用
の原料合金の特徴及び課題について抽出し、本研究の動機と目的について述べる。 
第２章では、金型鋳造法を用いて従来法よりもインゴット厚みの薄い原料合金
を作製し、得られた合金の組織的特徴について調査する。 
第３章では、薄板鋳造法を用いて原料合金を作製し、得られた合金の組織的特
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徴を調査する。 
第４章では、他合金系の鋳造方法として開発検討されているメルトドラッグ方
式の単ロールストリップキャスト法によって得られる合金の鋳造組織の形態的な
特徴について明らかにする。 
第５章では、ストリップキャスト合金の冷却面近傍における凝固核発生の制御
方法について明らかにする。 
第６章では、ストリップキャスト法を用いて目標組織を得るための鋳造条件を
調査し、デンドライト成長の制御方法について明らかにする。さらに凝固時の合
金内部の冷却速度を CAE プログラムである ADSTEFANTM を用いて計算し、目標
組織を得るために必要な冷却速度についても明らかにする。 
最後に第７章では、本研究を総括し、目標組織を得るための方法と条件につい
て結論を述べる。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
27 
 
第２章 金型鋳造法で作製された合金の組織 
 
2-1 緒言 
第１章で Nd-Fe-B 系焼結磁石用原料合金の目標組織を、α-Fe 相が無く希土類
(R)リッチ相間隔が 4 μm とした。これに対して Hirose ら 15)は、従来のブックモー
ルド鋳造法による厚み 30 mm のインゴットの合金組織は、10 μm 以上の初晶 γ-Fe
（室温では α-Fe）が Nd2Fe14B 相内に分布し、Nd2Fe14B 相粒径は 100 μm 以上で結
晶粒界には 10 μm 以上の希土類リッチ相が分布することを報告している。この従
来法によって得られるインゴットの鋳造組織を目標組織に近づけるためには、冷
却速度を速くするためにインゴット厚みを薄くする必要がある 17)。そのため本章
では従来法を用いて 30 mm より厚みの薄い 10, 20 mm 厚みのインゴットを作製
し、組織の特徴について調査した。 
 
2-2 実験方法 
合金組成としては Sagawa らによる Nd-Fe-B 系焼結磁石の論文発表組成 (6)であ
る Nd15Febal .B8 (at%)とした。金属ネオジム（ネオジム mass%／総希土類 mass% ≧  
0.999）、純鉄(99.9 mass%)、フェロボロン（21 mass% B- Fe）を目標組成となる様
に秤量し、アルミナ製るつぼ中に挿入し、2 Pa 以下まで減圧した後にアルゴンガ
スで復圧し、高周波加熱により 1550℃まで加熱し均一な溶湯を得た。 
鋳造に用いた鋳型は、Figure 2-1 に示す様な二本の側板 (a), 一本の底板 (c), 二
枚の冷却板 (b)で構成される銅製ブックモールドで、キャビティ XT = 10 mm, 20 mm
の 2 種類とした。XT = 10 mm の金型の場合には 1.7 kg の溶湯を、XT = 20 mm の
場合には 3.4 kg の溶湯を鋳造温度 1500℃で Figure 1-15 の模式図の様に鋳造しイ
ンゴットを得た。 
組織観察用サンプルは、Figure 2-2 (a)に示す様に側板、底板、上部放冷面から
の冷却の影響が少ないと考えられるインゴットの幅、高さ方向ともに中央の位置
から一辺約 10 mm の立方体サンプルを切り出した。 
採取したインゴット片を、低温重合樹脂に包埋した後樹脂を固化させ観察用試
料とし、この試料の厚み方向を含む試料面を耐水研磨紙およびダイヤモンドペー
ストを用いて鏡面研磨した。この試料の研磨面にカーボンをコートした後、強い
電界をかけることで安定した電子線を放出させ高い空間分解能を実現できる電界
放射型電子顕微鏡（FE-EPMA: Field Emission Electron Beam Micro-analyzer, 装置 
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Figure 2-1 金型の模式図 (a)側板, (b)冷却板, (c)底板 
 
 
 
Figure 2-2 板状インゴットの  (a)サンプリング位置, (b)観察位置 
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Figure 2-3 線分法による R リッチ相間隔の測定法 
 
 
名 JEOL JXA-8530F)を用い、加速電圧 15 kV, 照射電流 2×10 -9  A の条件で Figure 
2-2 (b)で示される厚み方向の中央部近傍を、原子番号が大きい程情報量の多い特
徴のある背面散乱電子（BSE: back scattered electron）像にて観察した。 
撮影した組織写真から、α-Fe 相の分布状態を次の方法で定量化した。まず始め
に撮影した BSE 像の組織写真のコントラストを二値化し、α-Fe 相とそれ以外の相
を区別した後にオープンソースでパブリックドメインの画像処理ソフトウェア
(ImageJ: Image Processing and Analysis in Java, https://imagej.nih.gov/ij/)を使用し、
それぞれの α-Fe 相の形状を楕円形に近似し、その長軸 (a)と短軸 (b)の長さを計測
した。さらに α-Fe 相の面積率も計測した。  
また、Nd2Fe14B 相の希土類 (R)リッチ相間隔は、撮影した BSE 像による組織写
真より線分法を用いて計測した。Figure 2-3 はインゴット組織の模式図で、図の
上下方向がインゴットの厚み方向であり灰色のマトリックス相が Nd2Fe14B 相を
表している。組織写真の中央位置に厚み方向に対して垂直な線分を引き、この線
分を横切る Nd2Fe14B 相の個数 n を計測し、線分の長さ l を Nd2Fe14B 相の個数 n
で割った値を R リッチ相間隔 d とした。 
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平均 R リッチ相間隔 d は、視野の異なる 4 枚の組織写真より得られた R リッ
チ相間隔の平均値とした。 
 
2-3 結果および考察 
Figure 2-4 (a), (b) に XT = 10 mm, 20 mm のインゴットの FE-EPMA による BSE
像を示す。写真右端の矢印で示す様に、上下方向がインゴットの厚み方向である。
Figure 2-4 (a), (b)どちらの写真にも黒、灰色、白の三相が認められる。BSE 像では
平均原子量が大きい程明るく（白く）表示されるため、マトリックス相内に黒く
見える粒状の相、マトリックス相、粒界相の順に平均原子量が高くなることがわ
かる。この合金組成は Figure 1-11 の平衡状態図における破線の矢印で示される
ため、Figure 2-4 (a), (b)において最も面積の多いマトリックス相が Nd2Fe14B 相、
マトリックス内に分散する黒色の相が α-Fe 相、白色の粒界相が R リッチ相と考
えられる。この粒状の α-Fe 相は、Figure 2-4 (a)より (b)の方が大きく、その並び方
からデンドライト形状の一断面と見ることもできる。R リッチ相は 10 μm 以上の
部分も認められ、Nd2Fe14B 相は、数十ミクロンの結晶粒径を持つことがわかる。
各相の分布状態は、Hirose ら 15)の結果とよく似た傾向であることが確認された。 
Figure 2-5 (b),(c)に、XT = 20, 10 mm のインゴットの BSE 像から計測した α-Fe
相の長軸（左列）長さ、短軸(右列)長さの分布状態を横軸に 4 μm 毎の階級をとっ
たヒストグラムを用いて示す。Figure 2-5 (a)には参考値として Hirose15)らの論文
に掲載された厚み 30 mm のインゴットの組織写真から計測した同様のヒストグ
ラムも示した。Hirose らの結果を含め厚みが (a)30 mm, (b)20 mm, (c)10 mm の長
軸長さのヒストグラム（左列）を比較すると (a)の 30 mm インゴットでは長軸長さ
は 0～60 μm の範囲で分布しているのに対して、 (b)20 mm, (c)10 mm はそれぞれ 0
～36 μm,  0～20 μm と分布の範囲が狭くなっており、それに伴って度数が (a), (b), 
(c)の順に高くなっている。短軸長さ（右列）のヒストグラムについても同様の傾
向で短軸長さの範囲は (a), (b), (c)の順にそれぞれ 0～24 μm, 0～20 μm, 0～12 μm
と狭くなり、度数は増加する傾向を示している。これより厚みが 30 mm, 20 mm, 
10 mm と薄くなるに従い α-Fe 相の長軸長さおよび短軸長さが共に小さくなり α- 
Fe 相の数が増加していることから、α-Fe 相が微細分散していると考えられる。  
R リッチ相間隔 d = 線分の ⻑ さ  : 214 相の個 数   : ! 
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Figure 2-4 FE-EPMA による BSE 像  (a) XT = 10 mm, (b) XT =  20 mm 
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Figure 2-5 BSE 像から計測した α-Fe の長軸と単軸長さのヒストグラム (a) Hirose
らによる報告から計測したもの , (b) XT  = 20 mm インゴット , (c) XT  = 10 mm イン
ゴット  
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Figure 2-6 XT  = 10 mm, 20 mm インゴットの平均 R リッチ相間隔 d 
 
 
また、α-Fe 相の面積率は XT = 20 mm のインゴットが 10.0%、  XT = 10 mm が
7.5%であり、Hirose らの 30 mm インゴットでは 9.5%であった。以上の結果より
α-Fe 相のサイズは、XT = 20 mm より 10 mm の方が微細分散するが、α-Fe 相の面
積率は XT = 20 mm より 10 mm の方がわずかな減少にとどまり、サイズの変化に
比べると減少幅は小さい。 
Figure 2-6 に、XT = 10 mm, 20 mm インゴットにおける Nd2Fe14B 相の平均 R リ
ッチ相間隔 d を示す。厚み 10 mm と 20 mm インゴットの平均 R リッチ相間隔は
それぞれ 31, 46 μm であった。以上の結果より、従来法による厚み XT = 10 mm, 20 
mm インゴットでは、10 μm 以上の α-Fe 相が Nd2Fe14B 相内に分布し、10 μm 以上
の R リッチ相も認められた。これらの平均 R リッチ相間隔はそれぞれ 31, 46 μm
であり、厚み 30 mm のインゴット組織と比較すると微細化されてはいるものの、
本研究の目標組織と比較すると大きく、焼結磁石用原料合金としては不適当であ
ることが確認された。 
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2.4 小括 
Nd15Febal .B8  組成の合金を従来のブックモールド鋳造法で作製し、鋳造組織の
特徴を調べた結果、以下の知見を得た。  
(1) 従来のブックモールド鋳造法で得られた厚み 20 mm, 10 mm の板状インゴッ
トの α-Fe 相のサイズを比較すると、厚み 10 mm の方が微細分散するが、α-
Fe 相の面積率は大きく減少しない事がわかった。また、厚み 10 mm でも α-
Fe 相を抑制することはできなかった。 
(2) 平均 R リッチ相間隔は、インゴットが薄い方が微細化するが、目標組織の 4 
μm と比較するとおよそ 10 倍程度大きいことがわかった。 
(3) 従来のブックモールド鋳造法による厚みの薄い XT = 10, 20 mm インゴットは
R-Fe-B 系焼結磁石用原料合金としては不適当であることが確認された。  
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第３章 薄板鋳造法で作製された合金の組織 
 
3-1 緒言 
第２章では、従来のブックモールド鋳造法で得られた厚み 10, 20 mm インゴッ
トの組織を調査した結果、初晶の α-Fe が多く認められ R リッチ相間隔および希
土類リッチ相も大きく R-Fe-B 系焼結磁石用の原料合金には不適切であることが
明らかになった。従って本研究の目標組織を実現させるためには、さらにインゴ
ットの厚みを薄くすることが必要である。 17)本章では、さらに速い冷却速度を見
込むことができる薄板鋳造法を採用し、得られるインゴットの組織を調査し本研
究の目標組織が得られる可能性について検討する。  
 
3-2 実験方法 
合金組成は、一般的な磁石組成である Nd14 .65Febal .B6 .11 (at %)とし、2-2 節と同
様にして均一な溶湯 3 kg を調製し、薄板鋳造金型を用いて凝固させた。本実験で
使用した薄板鋳造金型の模式図を Figure 1-16 に , 寸法図を Figure 3-1 に示す。金
型は Figure 1-16 示す様に、溶湯を受ける枡状のタンディッシュ部と合金を板状に
凝固させる鋳型部で構成され、鋳型部は下部の銅製冷却板と上部の耐火材板で構
成される。タンディッシュ部へ注湯された溶湯は、Figure 3-1 に示す様に最小高
さ T1, 入口高さ T2 のキャビティ内に進入し板状に凝固する。溶湯を鋳型内全面
に充填させるために銅製冷却板の下にヒーターを設置し、充填された合金からの
抜熱は主に下部の銅板が担う構造とした。鋳型のキャビティサイズは、溶湯が凝
固せずキャビティ内に行き渡る事が可能な厚みとして Table 3-1 の様に 条件 Ⅰ: T1 
= 2 mm, T2  = 5 mm と 条件Ⅱ: T1  = 1 mm, T2  = 4 mm の 2 条件とし、下部銅板の下
部に設置したヒーター温度をそれぞれ室温（R.T.）、250℃、500℃の 3 条件として
溶湯温度 1500℃で薄板インゴットを作製した。  
組織観察用試料は、Figure 3-2 のハッチング部分に示す位置から約 10 mm 角の
板状試料を採取した。この試料の断面を 2-2 節と同様に鏡面研磨した後、ナイタ
ール腐食し、可視光を光源として対物レンズと接眼レンズを用いて試料表面を拡
大する光学顕微鏡（Olympus 製  BX60M）を用いて組織観察を行った。 
平均 R リッチ相間隔の計測方法は 2-2 節と同様に線分法を用い、3 枚の光学顕
微鏡より得られた R リッチ相間隔の平均値を平均 R リッチ相間隔とした。 
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           薄板金型鋳造金型の寸法図 
 
 
 
 
 
          薄板金型鋳造の鋳造条件 
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Figure 3-2 組織観察用試料の採取位置 
 
3-3 結果および考察 
条件Ⅰの金型を用い、下部銅板温度をそれぞれ室温、250℃、500℃（ Ⅰ-R.T., I-
250, I-500）の 3 条件で得たインゴットの断面の光学顕微鏡写真を Figure 3-3 (a), 
(b), (c) に示す。写真の下面が銅板との接触面で、上面は上部耐火材板との接触面
である。Figure 3-3 (a), (b), (c)いずれの組織も Figure 2-7 のブックモールド鋳造法
によるインゴットの組織と比較して微細なデンドライトが写真の下から上方向へ
成長しており、下部銅板温度が、Figure 3-3(a)の室温 (R.T.)と Figure 3-3(c)の 500℃
とを比較すると 500℃におけるデンドライトサイズがわずかに大きくなっている
ように見える。また、Figure 3-3 (b) の最も冷却の遅いと考えられる上部耐火材板
との接触面近傍の赤色の破線で囲まれた領域に α-Fe 相と見られる析出が認めら
れた。α-Fe 相の量は、Figure 2-4 で示したブックモールドの組織と比較すると明
らかに減少している。この原因はインゴット厚みが薄く冷却速度が速いためと考
えられ、冷却速度が速くなると初晶鉄が微細分散し包晶反応による鉄 +液相→
Nd2Fe14B 相の反応によって一度晶出したほとんどの鉄相が Nd2Fe14B 相に変化し 
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Figure 3-3 条件 Ⅰのインゴットの下部銅板温度を変えた場合の光学顕微鏡組織、 
(a)室温, (b)250℃,  (c)500℃ 
 
Figure 3-4 条件Ⅱのインゴットの下部銅板温度を変えた場合の外観と光学顕微鏡
組織  (a)室温, (b)250℃, (c)500℃ 
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たか、あるいは晶出しないかのどちらかと推定できる。下部銅板温度が 250℃の
場合にのみ α-Fe 相が認められた理由は、上記の湯流れなどの鋳造というプロセス
の持つばらつきによるものと考えられるが、薄型鋳造法の冷却速度では α-Fe 相が
ほぼ消失する事がわかった。Figure 3-3(a), (b), (c)の厚みが異なる理由は、鋳型の
鋳造方向に傾斜があるため場所によって厚みが変化しており観察位置の僅かな違
いにより生じたものと思われる。  
条件Ⅱの金型を用い下部銅板温度をそれぞれ室温、 250℃の 2 条件 (Ⅱ-R.T., Ⅱ-
250)で得たインゴットの外観を Figure 3-4 (a), (b)に、500℃に加熱 (Ⅱ-500)して得た
試料の断面の光学顕微鏡写真を Figure 3-4 (c) に示す。Figure 3-4 (a), (b) に示す
ように、条件Ⅱ-R.T.およびⅡ-250 の場合には写真の左下側に円形状に溶湯が充填さ
れない部分が発生した。これは、キャビティの奥まで溶湯が充填される前に凝固
が完了した湯回り不良と考えられ、板状のインゴットが得られたのは  条件Ⅱ-500
の場合のみであった。Figure 3-4 (c)の下部銅板温度が 500℃の場合では、Figure 3-
3 (a), (b), (c)の場合と同様に下部銅板接触面から上部耐火材板との接触面に向か
ってデンドライトが成長していることが認められる。  
湯回り不良の発生した試料を除き、条件 Ⅰ-R.T., Ⅰ-250, Ⅰ-500 の 3 試料と条件Ⅱ-
500 の合計 4 種類の試料について、Figure 3-5 に示す様に下部銅板とインゴットの
接触面より上部耐火材板に向かって 0.2 mm 刻みで 1.0 mm の位置までの R リッチ
相間隔の計測結果を Figure 3-6 に示す。いずれの場合でも、下部銅板から離れる
に従って R リッチ相間隔は大きくなる傾向があり、同じキャビティサイズで比較
すると下部銅板温度が高くなるに従い R リッチ相間隔は大きくなる。最も R リッ
チ相間隔が小さかったのは、T1  = 1 mm, T2  = 4 mm 下部銅製冷却板の温度が 500℃
の条件で、冷却面から 1 mm の範囲では 6 μm 以下となった。  
本実験の薄型鋳造法を用いることによって、金型鋳造法としては最も微細な組
織が得られたが、目標の 4 μm の組織を得ることはできなかった。最も微細な R
リッチ相間隔が得られた条件Ⅱ-500 において目標組織 4 μm 以下の R リッチ相間
隔を得るためには、0.3 mm 以下の厚みのインゴットを作製する必要があることが
示唆された。  
 
 
 
 
 
40 
 
 
Figure 3-5 インゴットの組織観察位置  
 
Figure 3-6 薄板鋳造によるインゴットの下部銅板接触面からの距離に対する平
均 R リッチ相間隔■条件 Ⅰ- R.T., ●条件 Ⅰ- 250℃,  ▲ 条件 Ⅰ- 500℃ ,  △条件Ⅱ- 500℃ 
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3-4 小括  
薄板鋳造法を用いて厚みの異なる薄板インゴット作製し、その鋳造組織の特徴
について調査した。  
 (1) 従来方式のブックモールド鋳造法と比較し α-Fe は大幅に抑制できたが、イ
ンゴットの一部に α-Fe の晶出が認められた。 
 (2) T1  = 1 mm, T2 = 4 mm, 下部銅板温度  500℃ の条件において、冷却面から 1 
mm の範囲で金型鋳造法としては最も小さい 6 μm 以下の R リッチ相間隔が
得られたが、目標のサイズの 4 μm の組織を得ることはできなかった。 
 (3) T1  = 1 mm, T2 = 4 mm, 下部銅板温度 500℃ の条件で冷却面から 0.3 mm の
範囲では 4 μm 以下の R リッチ相間隔を有する組織が得られる可能性が示唆
された。 
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第４章 ストリップキャスト合金の組織 
 
4-1 緒言 
第３章では従来のブックモールド鋳造法の問題点を解決するために薄板鋳造
法を用いてインゴットを作製した。その結果、合金組織は従来法より微細化する
ものの本研究の目標組織である R リッチ相間隔 4 μm の組織を得ることは出来な
かった。また最も微細な組織が得られる鋳造条件において冷却面から 0.3 mm ま
での範囲では R リッチ相間隔 4 μm の組織が得られる可能性が示唆された。しか
し、さらに厚みの薄いインゴットを金型鋳造法で作製するためには、インゴット
の表面積が大きくなるため金型サイズが巨大化すると同時に鋳型のキャビティへ
の湯回り不良が生じやすくなる問題点が予想される。 
一方、ステンレスや軽合金など他の合金系の薄板製造分野では、鋳造後の熱間
圧延などの加工工程を省略し直接薄板を連続的に製造する方法としてストリップ
キャスト法が多くの研究機関および企業で盛んに研究、開発されていた。この様
な薄板製造方式の中でも、メルトドラッグ方式の単ロールストリップキャスト法
は組織の均一性が高く製造条件の制御が比較的容易と考えられたが、磁石合金へ
応用された報告を見出すことはできなかった。この様な理由より本章では、メル
トドラッグ方式の単ロールストリップキャスト法を用いて Nd-Fe-B 系焼結磁石用
原料合金を作製し、その鋳造組織について調査した。 
 
4-2 実験方法  
合金中の希土類成分には Nd と Pr の混合物を用い、Nd と Pr の組成比率を希土
類鉱石中の含有比率に近い Nd:Pr = 3:1 とした。Nd および Pr は、どちらも R2Fe14B 
(R: Rare-earth)化合物を形成し高い磁気特性を発現することが知られている。31)さ
らに希土類元素は化学的性質が似通っており単体元素への分離コストが高いため、
磁石用途には Pr および Nd の未分離混合物が工業的に広く用いられる。本研究の
合金組成は、この混合希土を原料として (Nd0 .75Pr0.25)15.50Febal .B5 .53  (at%)とし、2-2
節と同様の方法を用いて均一な溶湯を作製した。 
メルトドラッグ方式の単ロールストリップキャスト法の模式図を Figure 4-1 に
示す。坩堝からタンディッシュに注湯された合金溶湯は、タンディッシュ上で貯
留され、冷却ロールと接触する。冷却ロールの表面で凝固した固相は、ロールの
回転と共にタンディッシュに貯留された溶湯中から上方へ引き上げられ、ロール 
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Figure 4-1 メルトドラッグ方式の単ロールストリップキャスト法の模式図 
 
 
Figure 4-2 メルトドラッグ方式の単ロールストリップキャスト法の寸法図、 (a) 
上面図, (b) 側面図  
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の回転と共に移動し重力によって剥離した後、下方へ設置された薄帯回収容器で 
回収される。また、Figure 4-2 に装置の寸法図（ (a):上面図、(b):側面図）を示す。 
タンディッシュは、幅 W = 250 mm、タンディッシュ上の溶湯の高さ h = 20 mm で、
冷却ロール径  D = 300 mm、坩堝から注湯する直前の温度である鋳造温度を 1450℃
とし、冷却ロール表面の周速度を 1 m/sec.とした。  
薄帯の方向と面の呼称を Figure 4-3 の様に、合金薄帯の冷却ロールと接触した
面を冷却面、それに対する自由放冷面を放冷面、また冷却面に平行な方向を面内
方向、それに垂直な薄帯厚み方向を面直方向と定義した。  
冷却面と放冷面の組織は、研磨等の処理をせず、そのままの薄帯表面を光学顕
微鏡により観察した。薄帯の冷却面組織と冷却面に垂直な（面直方向を含む）断
面組織の対応を明らかにするため、薄帯の冷却面に厚み 2 mm の透明なガラスプ
レートを 2 液混合タイプのエポキシ樹脂を使って Figure 4-4 (a) に示す様に接着
した。この接着されたガラスプレートと薄帯の Figure 4-4 (b) に示す面を、P400, 
P600, P1500 の耐水研磨紙を用いて研磨した後に 0.3 μm の Al2O3 粉末研磨剤及び
コロイダルシリカを用いてバフ研磨により鏡面に仕上げた。  
冷却面は、ガラスプレート越しにレーザー光源を使い共焦点光学系により試料
表面上をレーザー走査し表面像を得るレーザー顕微鏡 (Olympus 製 OLS4000)を用
いて観察し、冷却面に垂直な断面は電界放出型電子線プローブマイクロアナライ
ザ(FE-EPMA: Field emission electron probe micro-analyzer 装置名: JEOL 製 JXA-
8530F)を用いて加速電圧 10 kV 照射電流 1×10 -7  A の条件で背面散乱電子（BSE: 
Back scattered electron）像にて、それぞれ観察した。さらに高倍率の組織観察を行
う場合には、SEM 像を観察しながら FIB 加工が可能な複合ビーム加工観察装置
(装置名:JEOL JIB-4600F)を用いてガリウムイオンビームにより研磨試料表面か
ら 10 × 1.5 μm の微小観察試料を切り出した後イオンミルを用いて薄肉化し、収
差補正された電子プローブを用いることにより高い分解能が得られる高分解能透
過型電子顕微鏡(HRTEM: High resolution transmission electron microscopy 装置名: 
JEOL 製 ARM-200F)を用い加速電圧 200 kV で TEM 像および走査透過環状暗視野
(HAADF-STEM: High-angle annular dark field scanning TEM)像により観察を行っ
た。また、必要に応じてエネルギー分散型 X 線分析(EDX: Energy dispersive X-ray 
spectrometry）による元素濃度分布の測定も行った。冷却面と放冷面の結晶構造を
調べるために、試料を水平に保持しながら回折データを取得可能な X 線回折装置
（XRD: X-ray diffraction 装置名: リガク製 Smart-Lab）を用い Cu 線源 を使用し
X 線出力 9 kW,サンプリングステップ 0.01°,スキャンスピード 5˚/min.で集中法
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(Bragg Brentano)によって回折データを得た。さらに冷却面に垂直（面直方向）な
断面の結晶粒の結晶方位は、複合ビーム加工観察装置(装置名:JEOL JIB-4600F)を
用いて、試料表面の各結晶面で回折電子から生じた後方散乱を解析し結晶方位情
報を得る背面反射電子線パターン法（EBSD: Electron backscatter diffraction 解析
ソフト : TSL-OIM-6）により加速電圧 25 kV, 照射電流 20 nA, ビームスポット径
200 nm の条件で測定した。 
 
Figure 4-3 薄帯の方位と面の呼称 
 
Figure 4-4 薄帯の冷却面と断面の組織観察用試料  (a)接着方法 , (b)観察方向 
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4-3 結果および考察 
4-3-1 花弁状組織 
Figure 4-5 に、研磨等の処理をせず鋳造のままの厚み 0.3 mm の薄帯の冷却面 (a)
と放冷面 (b)の光学顕微鏡写真を示す。Figure 4-5(a)の冷却面では、点在する黒色
の部分から白色の針状の組織が放射状に成長した直径 10～100 μm 程度の花弁状
組織が多数認められる。また Figure 4-5(b)の放冷面では、主軸長さ 50～100 μm の
白色のデンドライト状組織が一面に分布している。  
Figure 4-6 に同一薄帯の冷却面 (a)と放冷面 (b)から得られた 2θ= 25～65°の範囲
の X 線回折パターンを示す。Figure 4-6 (a), (b)における全ての回折ピークは、
Nd2Fe14B 化合物（▽印で表示）あるいは金属 Nd（●印で表示）の回折ピークに一
致している。Figure 4-6 (a) の冷却面から得られた回折パターンにおける 29.16°, 
44.40°, 60.45°に現れた回折ピークは、Nd2Fe14B 化合物の (004), (006)および (008)に
よるものと同定できる。Nd2Fe14B 化合物の優先成長方位は<100>である 32)ため、
冷却面における Nd2Fe14B 化合物の結晶方位は優先成長方向に対して垂直な方位
を持つことがわかる。一方 Figure 4-6 (b) の放冷面から得られた回折パターンに
おける 29.58°, 42.29°, 42.94°に現れた回折ピークは、Nd2Fe14B 化合物の (221), (410)
および (411)によるものと同定でき、優先成長方向に近い方位が配向している。 
次に花弁状組織の立体的な組織形態を調べる目的で、冷却面に現れた花弁状組
織とその垂直断面の組織観察を行った。その結果を Figure 4-7 に示す。Figure 4-7 
(a) は、冷却面の花弁状組織の垂直断面の BSE 像、Figure 4-7 (b)は、同一の花弁
状組織の冷却面のレーザー顕微鏡像で、Figure 4-7 (a)の観察断面が Figure 4-7 (b)
における白い破線に対応する。Figure 4-7 (a) では、BSE 像のコントラストから白
い相が希土類リッチ相、灰色の相が R2Fe14B 相と考えられ、R2Fe14B 相は冷却面と
同様に薄帯の断面においても花弁状組織の中心部から放射状に成長していると考
えられる。 
Figure 4-6(a)の冷却面における優先成長方向に垂直な成分の強い回折ピークと
Figure 4-7 の結晶成長の様子から薄帯の冷却面近傍では、Figure 4-8 に示す様に
R2Fe14B 相は、冷却面の花弁状組織の中心部から放射状に結晶成長したものと考
えられる。 
 
4-3-2 ディスクとプリデンドライト 
Figure 4-9 に、Figure 4-7 (a)と同様の面直方向を含む花弁状組織の断面の FE-
EPMA による BSE 像を示す。花弁状組織の断面は、写真下部の冷却面近傍から順 
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Figure 4-5 (a)冷却面, (b)放冷面の光学顕微鏡写真 
 
 
 
 
 
Figure 4-6 薄帯の (a)冷却面, (b)放冷面の X 線回折パターン 
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Figure 4-7  (a)花弁状組織の冷却面に垂直な断面の BSE 像, (b)冷却面の花弁状
組織のレーザー顕微鏡像 
 
 
Figure 4-8 ストリップキャスト薄帯の冷却面に現れる花弁状組織と冷却面に垂
直な断面組織の模式図 
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Figure 4-9 花弁状組織の断面（面直方向)の BSE 像 (黒色の破線の四角は HRTEM
観察位置) 
 
に長さ約 10 μm の白色の半楕円形状部分とその外周を取り巻く 1 μm 以下と見ら
れる粒状組織、およびその外側から放射状に成長するデンドライト組織の三つに
分類することができる。この Figure 4-9 下部の白色の半楕円形状部分について
EPMA を用いて組成分析をおこなった結果、R:Fe ≑ 1:2 であり組成比率からは
Laves 型の化合物とも考えられるが、RFe2 Laves 化合物相の安定性については様々
な報告があり定かではない 33-38）。  
この白色の半楕円形状部分について HRTEM を用いてさらに詳細に調査を行っ
た。Figure 4-10 (a) に Figure 4-9 下部の白色の半楕円形状部分の黒色の破線で囲
まれた領域の暗視野 HAADF-STEM 像、Figure 4-10 (b), (c), (d)に EDX による Fe, 
Nd, O それぞれの元素濃度マッピングの結果を示す。Figure 4-10 (a)より 100 nm 
以下の球状粒子が認められ、この粒子は Figure 4-10 (b)より鉄リッチ相であるこ
とがわかる。また Figure 4-10(c), (d)より、この球状粒子を取り囲む様に Nd, O リ
ッチ相が認められる。Figure 4-11 に、球状粒子（写真左上部）と Nd,O リッチ相
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(写真右下部)との境界組織の HRTEM 像およびそれぞれの制限視野回折パターン
（SAD: Selected area diffraction pattern）を示す。Figure 4-10 (a)の球状粒子は、SAD
パターンから正方晶の (102),(110),(212)の面間隔がそれぞれ 0.5009, 0.6219, 0.3305 
nm であり Nd2Fe14B 化合物の格子面間隔と一致する事から Nd2Fe14B と同定した。
Nd, O リッチ相は、その SAD パターンより微結晶、アモルファス相と考えられる
が、NdFe2 ,  Nd5Fe17, fcc NdOx, dhcpNd のいずれにも同定は出来なかった。また、
ここにデータは示していないが複数の球状粒子から得られるディフラクションパ
ターンから、球状粒子はそれぞれ異なった結晶方位を持っていることも分かった。 
Biloni と  Chalmers39)は、Al-Cu 系合金の急冷インゴットの表層においてよく似
た組織を報告している。彼らは様々な凝固環境で薄板インゴットの表面層におけ
る結晶成長機構を調査し、十分な過冷条件下における薄板鋳造では金型と接触す
るインゴット表面の凝固核は、溶湯組成と同じ組成のディスクと呼ばれる領域で
発生する。このディスクを含むデンドライト組織の前駆体をプリデンドライトと
呼び、この組織形態と組成に強く影響を与える凝固条件を大過冷、中過冷、小過
冷の三つに分類している。大過冷の条件下では、無拡散凝固が支配的であり組織
の大部分はプリデンドライトと呼ばれるデンドライトの前段階の組織で占められ
る。中過冷の条件下では、組織はディスクを含むプリデンドライト、デンドライ
トで構成される。核発生部分であるディスクは溶湯組成に近い組成となり溶質濃
度の高いリング状組織に囲まれる。デンドライト組織はこのリングの周囲から放
射状に発達する。プリデンドライト領域の相と組成は無拡散凝固と拡散を伴う凝
固の競合によって説明できる。小過冷の条件下では、プリデンドライト組織はほ
とんど認められず、拡散を伴う凝固が支配的となる事を明らかにした。 
本研究で観察された花弁状組織の面直方向の断面の模式図を Figure 4-12 に示
す。これは Biloni と  Chalmers39)の報告における中過冷のインゴット表面組織と
考えられ、ロールとの接触面近傍に認められる半楕円形部分がディスクと呼ばれ
る核発生部分に相当し、Nd,O リッチなアモルファス相および微結晶の混在する相
内に 100 nm 以下の Nd2Fe14B 球状粒子が分布した領域である。さらにその周囲を
1 μm 以下の粒状晶部が取り囲み、このディスク部分と粒状晶部分がプリデンドラ
イトで、その周りにデンドライトが分布する組織形態と考えられる。 
また Figure 4-13(a)は Nd-Fe-B 三元系状態図の液相面投影図 14)の B の少ない側
を抜き出したもので、焼結磁石組成は Nd2Fe14B (T1)相の右の赤丸近傍の組成であ
る。磁石合金の平衡凝固の過程では、液相組成は赤の矢印の様に p7 近傍から U5
を通過し E4 へと変化してゆくと考えられる。4-3-2 項の組織観察の結果よりスト
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リップキャスト合金の凝固過程における核発生はディスク部分で起こり、アモル
ファス及び微細結晶相の中に 100 nm 以下の球状粒子が分布する組織であった。
またディスク部分の組成分析の結果より、ディスク部分は R:Fe ≑  1:2 の組成であ
った。一方 Landgraf ら 42)は Nd-Fe-B 三元系の磁石組成の合金を急冷した組織中
に 34.5 mass% Nd -Fe 相の存在を確認し、またこの相は 600℃の加熱によって容易
に Nd2Fe14B 化合物 (T1)に変化することを報告している。この結果より 34.5 mass% 
Nd -Fe 相は準安定であると推定できる。この報告を基に考えると、本研究におけ
るディスク部分はロール表面の凸部が溶湯と接触し急冷された大過冷領域に生じ
たものであると考えられる。この大過冷された温度における Nd2Fe14B 化合物相
(T1)、液相 (L)、固相 (X)の自由エネルギーと組成図は Figure 4-13(b)の様に考えら
れ、核発生部に認められるディスクは準安定な Nd:Fe ≑  1:2 の X 相と考えられる。
また、プリデンドライトからデンドライトへと形態を変えながら結晶成長する過
程の自由エネルギーと組成の関係を Figure 4-13(c)に示す。Nd2Fe14B 化合物 (T1)は
固溶域の狭い金属間化合物であるためストリップキャスト合金でも平衡凝固の場
合とよく似た凝固パスを通りながら最終凝固すると考えられる。  
 
4-3-3 デンドライトと結晶粒 
Figure 4-14 (a)はディスク、プリデンドライトを含む面直方向の断面の FE-
EPMA による BSE 像で、写真下部が冷却面である。プリデンドライトからデンド
ライトへ組織が遷移する部分（白色破線の四角内で示す冷却面から約 4 μm の位
置から一辺 20 μm の正方形）の Nd2Fe14B 化合物由来の EBSD 像を Figure 4-14 (b), 
(c)に示す。Figure 4-14 (b)が面内 (IP: In plane)方向の結晶方位、Figure 4-14(c)は面
直(OP: Out of plane)方向の結晶方位をカラーで示しており、結晶格子の基本面を
色づけした逆極点図を Figure 4-15 に示す。Figure 4-14 (b), (c)のカラーマップの下
部の色が不鮮明になっている部分からは方位情報が得られなかったが、 4-3-2 項
でディスク中の球状粒子が等方的である事と Figure 4-14 (b), (c)のプリデンドラ
イト部分の上部が等方的である事から、それらの中間位置である Figure 4-14 (b), 
(c)の不鮮明な領域の方位も等方的と推定される。方位情報が得られなかった理由
は、EBSD の分解能が十分で無いためと考えられる。また、Figure 4-14 (b), (c)よ
りプリデンドライトの外周に成長した初期のデンドライトはそれぞれが別の結晶
方位を持つことから、幅 2 ミクロン前後の棒状の Nd2Fe14B 相それぞれが結晶粒で
あり粒界に希土類リッチ相が分布する組織形態と考えることができる。  
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Figure 4-10 Figure 4-9 における白色の半楕円形部分の  (a) HAADF-STEM 像と
EDX による元素濃度分布  (b) Fe, (c) Nd, (d) O  
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Figure 4-11 高分解能 HRTEM による球状粒子 (左上部）と Nd, O リッチ相（右下
部）の境界組織とそれぞれの相からの制限視野回折 (SAD)パターン  
 
 
Figure 4-12 花弁状組織の面直方向の断面の模式図  
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Figure 4-13 (a)磁石組成合金の平衡凝固パス , (b)大過冷状態 , (c)結晶成長時の自由
エネルギーと組成の関係  
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Figure 4-14 (a) ディスク、プリデンドライトを含む薄帯断面の BSE 像 , (b) (a)の
破線で囲まれた四角内の IP 方向の EBSD 像 , (C) 同四角内の OP 方向の EBSD 像  
 
 
 
Figure 4-15 結晶格子の基本面{001}, {100}, {110} のカラー逆極点図  
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Figure 4-16 (a) ディスク、プリデンドライトを含む薄帯断面の BSE 像, (b) (a)の
白色破線で囲まれた四角内の IP 方向の EBSD 像, (C) 同四角内の OP 方向の EBSD
像 
 
 
Figure 4-16 (a)は、Figure 4-14 と同様のディスク、プリデンドライトを含む面直
方向の断面の低倍率 BSE 像で、写真下部が冷却面である。デンドライトが冷却面
から放冷面に向かって成長する部分（白色破線の四角内で示す冷却面から約 4 μm
の位置から 40×140 μm の長方形）の Nd2Fe14B 化合物由来の EBSD 像を Figure 4-
16(b), (c)に示す。Figure 4-16(b)が面内(IP: In plane)方向の結晶方位、Figure 4-16(c)
は面直(OP: Out of plane)方向の結晶方位をカラーで示しており、結晶格子の基本
面を色づけした逆極点図は Figure 4-15 と同様である。Figure 4-16(b), (c)より冷却
面に近い下部の結晶粒は面直方向に様々な方向を持っているが、冷却面から放冷
面に向かって成長するに従い面直方向へ <100>方位に近い方位を持った結晶粒
（緑色に近い色の結晶粒）が増加することがわかる。この理由は、Nd2Fe14B 相の
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優先成長方向が<100>32)であるためと考えられ、Figure 4-6(b)の放冷面の X 線回折
の結果とも一致する。また、冷却面からおよそ 20 μm 以上の位置から放冷面にか
けて結晶粒内に希土類リッチ相が多数認められる。この理由はデンドライトが冷
却面から放冷面へ成長する過程で二次、三次の高次アームに分岐し、デンドライ
トの間隙に希土類リッチ相を排出しながら成長するためと推察できる。この様な
場所のデンドライトの幅は Figure 4-14 のプリデンドライト直上部分より大きい
事がわかる。これらより Figure 4-12 の模式図に示したデンドライト部分は、Figure 
4-14 の様なプリデンドライトの外周に成長した幅 2 μm 程度の等方的な棒状の結
晶粒からなる部分と Figure 4-16 の様に放冷面にかけて優先成長方向へ成長した
結晶粒のサブ組織である部分に分類することができる。前者をプレリミナリーデ
ンドライトと呼び区別する事とする。 
以上の結果よりストリップキャスト法で得られる合金薄帯の断面組織を、その
形態的な特徴により Figure 4-17 ①～④に示す様に分類し、その特徴を Table 4-1
にまとめた。①に示すディスクは、プリデンドライト内の核発生部分で、冷却面
から半径 5 μm 程度の半楕円形状であり、冷却ロールと溶湯との接触により大過
冷された領域と考えられ、Nd, O リッチなアモルファス相および微結晶が混在し
た相の中に 100 nm 以下の球状の Nd2Fe14B 球状粒子が分布する。また、球状粒子
の結晶方位は等方的である。②のプリデンドライトは、ディスクとディスクの外
周に分布しディスクの中心より半径 5～10 μm の範囲に分布する 1 μm 以下の粒
状結晶粒部分で、結晶方位は等方的と推定した。③のプレリミナリーデンドライ
トは、冷却面から 10～20 μm の範囲に分布しプリデンドライトの外周に分布する
等方的で幅が 2 μm 前後の棒状結晶粒で、粒内に希土類リッチ相を含まない。④
のデンドライトは、冷却面のディスクの中心からおよそ半径 20 μm から放冷面に
かけて面直方向に<100>成分をもつ結晶粒が優先的に成長し、その結晶粒はデン
ドライトとその間隙の希土類リッチ相からなるサブ組織で構成される。デンドラ
イトの幅は 3 μm 以上である。また、ストリップキャスト法で得られたすべての
薄帯の冷却面から放冷面にかけて α-Fe の晶出は認められなかった。 
Figure 4-18 に、本章で明らかにした薄帯の面直方向の断面組織とこれをジェッ
トミル粉砕して得られる平均粒径 4 μm の粉末内組織の模式図を示す。ディスク
を含むプリデンドライトから得られる粉末は Figure 4-18(c)の粉末で示す様に 4 
μm の粉末粒内に別々の結晶方位を持つ粒状晶を含むことが予想される。また、プ
レリミナリーデンドライト部分から得られるジェットミル粉末は、Figure 4-18(b)
に示す様に結晶方位の異なる結晶粒を含む可能性がある。これに対してデンドラ
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イト部分から得られるジェットミル粉末は Figure 4-18(a)に示す様に粉末内の結
晶方位が一方向になると考えられる。そのため、プリデンドライト、プレリミナ
リーデンドライト組織から得られるジェットミル粉末は、磁石化工程における磁
場成形時に結晶配向性を阻害し、高い磁気特性を得る事ができない可能性がある。
以上の結果より、高性能 Nd-Fe-B 系焼結磁石用の原料合金を作製するためには核
発生部分近傍のプリデンドライト、プレリミナリーデンドライト組織を抑制する
事とデンドライト成長を制御することが重要である。 
 
 
 
 
Figure 4-17 冷却面近傍組織の分類 
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Table 4-1 薄帯の断面の組織形態的な分類 
 
 
 
 
Figure 4-18 ストリップキャスト合金の組織とこれをジェットミル粉砕して (a)
デンドライト, (b)プレリミナリーデンドライト, (c)プリデンドライト から得ら
れる粉末の組織の模式図 
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4-4 小括 
メルトドラッグ方式の単ロールストリップキャスト法を用いて Nd-Fe-B 系焼
結磁石用スタート合金を作製し、組織的特徴について調査した結果以下のことが
明らかとなった。 
(1) ストリップキャスト合金では、磁石化工程に悪影響を及ぼす α-Fe は認められ
ない。 
(2) ストリップキャスト合金薄帯の組織は、その形態と結晶方位よりディスク、
プリデンドライト、プレリミナリーデンドライト、デンドライトの 4 種類に
分類することができる。 
(3) 核発生点近傍のディスクを含むプリデンドライト、プレリミナリーデンドラ
イトは磁気特性に悪影響を及ぼす可能性がある。そのため目標組織を得るた
めには核発生とデンドライト成長を制御する事が重要である。 
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第５章 ストリップキャスト合金の核発生の制御 
 
5-1 緒言 
第４章では、メルトドラッグ方式の単ロールストリップキャスト法による薄帯
の組織的特徴について調べ、核発生は花弁状組織の中央部のディスクから起こり、
プリデンドライトを経てプレリミナリーデンドライト、デンドライトへ遷移する
ことがわかった。このディスク、プリデンドライト、プレリミナリーデンドライ
ト組織は磁気特性に悪影響を及ぼす可能性がある。しかし、凝固初期のディスク、
プリデンドライトの発生に影響を及ぼす因子は明らかではない。Prates と Biloni 
18)は、Al-Cu 二元系合金のインゴット表面の鋳造組織を調査し、鋳型と接触する
インゴット表面のディスク密度は表面粗さに依存することを報告している。また、
西ら 40)は Al-4.5 mass%Cu 合金においてディスクが鋳型表面の凸部で形成され、
チル晶がディスクを中心に形成されることを報告している。そこで本章では、Nd-
Fe-B 系ストリップキャスト合金における冷却ロール表面の表面粗さと薄帯の冷
却面に認められたディスク、プリデンドライトの分布との関係について明らかに
し、磁気特性に悪影響を及ぼすプリデンドライトの抑制方法について検討する。
（プレリミナリーデンドライトは定量化し難いため本章ではプリデンドライトを
対象に抑制方法について検討した。）  
 
5-2 実験方法 
高 い 耐 熱 性 を 要 求 さ れ る 用 途 向 け の 代 表 的 な 磁 石 組 成 と し て Nd10.35 
Dy3 .88Febal.B5.96 (at%) を選択し、これを目標組成として 2-2 節と同様の方法で 5 kg
の合金溶湯を調製した。この溶湯を Figure 4-1, 4-2 と同様のストリップキャスト
法により合金薄帯を作製した。タンディッシュは、幅 W  = 40 mm、タンディッシ
ュ上の溶湯の高さ h = 10 mm であり、銅製の冷却ロールの直径 D =  300 mm、坩堝
からタンディッシュへ注湯する直前の温度である鋳造温度を 1450℃とし、冷却ロ
ール表面の周速度を 0.9 m / sec.とした。  
ロール表面は、P60, 120, 300 の 3 種類のエメリー紙を用いてロール回転方向と
その垂直方向に交互に研磨し、表面粗さの異なる 3 種類のロールを準備した。表
面粗さの測定には、触針を試料表面上に接触させ移動させることにより表面形状
を測定する触針式表面粗さ測定機（ミツトヨ製  Surftest SJ-301 ）を用い、ロール
表面に先端曲率 2 μm のダイヤモンド製の触針を走らせ 8 mm の測定範囲から表
面粗度曲線を得た。  
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Figure 5-1 JIS B0601-2001 に基づく (a)表面粗さ測定によって得られた表面粗度
曲線 , (b)算術平均粗さ Ra の測定方法 , (c) 凹凸の平均間隔 RSm の測定方法  
 
 
 
 
Table 5-1 Roll A, B, C の算術平均粗さ Ra と輪郭要素 XSi の平均長さ RSm  
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この表面粗度曲線の模式図を Figure 5-1 (a)に示す。この表面粗度曲線より、 JIS 
B0601-2001 に準拠し Figure 5-1 (b)に示す様に凹凸の絶対値の平均である算術平
均粗さ Ra  (average arithmetic surface roughness)と、Figure 5-1 (c)に示す様に凹凸の
輪郭要素 XSi の平均長さ RSm (average interval)をそれぞれ以下の式を用いて求め
た。  
 
算術平均粗さ  $ = 1% × &  ((*) 
,
-
.* 
 
ここで、 l: 測定範囲の長さ、f(x): 粗さ曲線と中心線によって得られた面積   
 
要素の平均長さ  $/0 = 11 × 2 /03
4
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ここで、  n  : 測定範囲内の山谷の個数、Sm i  : i 番目の山谷一周期の距離  
 
準備した 3 種類のロールの算術平均粗さ Ra と輪郭要素 XSi の平均長さ RSm を
Table 5-1 に示す。（Ra が 4 μm 以下の場合には、冷却ロールによってタンディッ
シュ上に貯留された溶湯から薄帯を引き上げることができず、また 11 μm 以上で
は引き上げられたストリップキャスト合金が冷却ロールから剥離せず安定した鋳
造ができなかった。）  
得られた薄帯の冷却面の組織を、エッチングなどの処理をせずそのまま光学顕
微鏡を用いて倍率 100 倍で撮影した。単位面積当たりの核発生数を表す核発生頻
度を次の様な方法で定量化した。Figure 5-2 に示す模式図の様に冷却面を撮影し
た一枚の光学顕微鏡写真に対し水平方向に 3 本の長さ l の線分を引き、この線分
によって横切られる花弁状組織の個数を計測した。この花弁状組織の個数 n の二
乗した数値 n2 を、この線分の長さ l の二乗 l2 で割った数値を核発生頻度とした。 
 
核発生頻度  =  71% 8
9
 
 
この様にして 10 枚の組織写真より得られた核発生頻度の平均値を平均核発生
頻度  N とした。  
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冷却ロールの表面粗さとディスク、プリデンドライト面積の関係を調べるため
に、プリデンドライト面積および面積率を計測した。Figure 5-3 (a)の模式図に示
すような冷却面の光学顕微鏡写真より、花弁状組織の中心部のディスク、プリデ
ンドライト部分を Figure 5-3 (b)に示す様に黒く塗りつぶし、その個数および面積
を 2-2 節と同様のオープンソースでパブリックドメインの画像処理ソフトウェア
(ImageJ: Image Processing and Analysis in Java, https://imagej.nih.gov/ij/)を使用し、
画像処理により計測した。この様な方法で、異なる視野で観察した 5 枚の冷却面
の組織写真より花弁状組織一個当たりのディスク、プリデンドライト面積を求め
その平均値を平均プリデンドライト面積 Spd（μm2）とした。また、組織写真の総
視野面積に対する総プリデンドライト面積の割合をプリデンドライト面積率とし、
同様に 5 枚の組織写真の平均値を平均プリデンドライト面積率 AR(%)とした。  
 
 
 
 
 
Figure 5-2 単位面積当たりの核発生数を表す核発生頻度の計測方法  
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Figure 5-3 プリデンドライト面積率の計測方法 , (a)冷却面組織の模式図 , (b)プリ
デンドライト部分の塗りつぶし例  
 
5-3 結果および考察  
Figure 5-4 (a), (b), (c)に、それぞれロール A, B, C を用いて得られた薄帯の冷却
面の光学顕微鏡写真を示す。ロール A, B, C すなわち表面粗度が Ra = 4, 6, 11 μm、
RSm = 164, 207, 273 μm と変化することにより花弁状組織の個数が減少し、花弁状
組織の中央部に認められる黒色部分のプリデンドライトの面積が増加している傾
向が認められる。  
Figure 5-5(a)に、表面粗さ Ra に対する平均核発生頻度 N、Figure 5-5(b)に平均
長さ RSm に対する平均核発生頻度 N を示す。Ra = 4, 6, 11 μm、RSm = 164, 207, 273 
μm と変化するに従い平均核発生頻度 N は 940, 630, 230 個 /mm2 と減少すること
が分かった。Prates と Biloni 18)は、Al-Cu 二元系合金のインゴット表面の凝固組
織に与える鋳造パラメータについて調査し、凝固核が金型表面の凸部で発生する
ことを報告している。また、宮嵜ら 41)は銅鋳型の表面上に AISI304 溶鋼を滴下し
鋳片凝固組織と熱伝導を調査し、鋳型表面にリッジ部（凸部）がある場合その間
隔が 0.5 mm 以下であればリッジ部からデンドライトが放射状に成長する事を報
告している。これらの報告および Figure 5-5 に示されるロール表面の凹凸の大き
さと間隔(Ra, RSm)が平均核発生頻度 N と強い相関をすることより、ストリップ
キャスト合金の核発生はロール表面の凸部で起こると推定される。  
Figure 5-6 (a)に表面粗さ Ra に対する花弁組織一個あたりの平均プリデンドラ
イト面積 Spd を Figure 5-6 (b)に RSm に対する平均プリデンドライト面積 Spd を示
す。Ra = 4, 6, 11 μm、RSm = 164, 207, 273 μm と増加するに従い、平均プリデンド
ライト面積 Spd は 213, 434, 555 μm2 と増加する傾向が認められた。この結果より 
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Figure 5-4 冷却面の組織 (a)Ra = 4 μm, (b)Ra  = 6 μm, (c)Ra = 11 μm 
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Figure 5-5 (a)平均粗さ Ra,  (b)平均長さ RSm に対する平均核発生頻度 N 
Figure 5-6 (a)平均粗さ Ra,  (b)平均長さ RSm に対する平均プリデンドライト面
積 Spd 
 
Figure 5-7 (a)平均粗さ Ra,  (b)平均長さ RSm に対する平均プリデンドライトの
面積率 AR 
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ロール表面の凹凸の大きさと間隔(Ra, RSm)が大きくなるに従い核発生部分であ
るディスク、プリデンドライトの面積(Spd)が大きくなると考えられる。 
Figure 5-7 に表面粗さ Ra に対する平均プリデンドライト面積率 AR を示す。Ra 
= 4, 6, 11 μm と増加するに従い平均プリデンドライト面積率は 1.1, 2.1, 2.0 %と増
加する傾向を示す。  
以上のような結果より、表面粗度 Ra = 4, 11 μm の場合の凝固初期の冷却ロー
ルと溶湯との接触面の様子を Figure 5-8 (a), (b)の模式図に示した。Figure 5-8 (a)
の Ra = 4 μm と比較して Figure 5-8 (b)の Ra = 11 μm でプリデンドライト面積が増
加する理由は、Ra = 11 μm の方がロール表面の凸部と溶湯との接触面積が大きい
ためロールとの接触によって過冷される領域が増加したためと考えられる。また、
磁気特性に悪影響を及ぼす可能性のあるディスク、プリデンドライトの面積を抑
制するためには表面粗さ Ra は 4 μm が最も適切である。  
 
 
 
 
 
 
Figure 5-8 凝固初期の核発生の模式図  (a) Ra = 4 μm, (b) Ra = 11 μm 
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5-4 小括  
冷却ロール表面の表面粗さと薄帯の冷却面に認められたディスク、プリデンド
ライトの分布との関係について調べ以下の知見を得た。  
(1) Nd2Fe14B 相の凝固核は、主に冷却ロール表面の凸部で発生する。 
(2) ロール表面の算術平均粗さ Ra が 4～11 μm の範囲では平均核発生頻度 N は、
算術平均粗さ Ra, 輪郭要素 XSi の平均長さ RSm が増加するに従い減少する。 
(3) ロール表面の算術平均粗さ Ra が 4～11 μm の範囲では花弁状組織一個当たり
の平均プリデンドライト面積 Spd は、Ra, RSm が増加するに従い増加する傾
向が認められた。 
(4) ロール表面の算術平均粗さ Ra が 4～11 μm の範囲ではプリデンドライトの総
面積率 AR は、Ra, RSm が増加するに従い増加する傾向を示した。 
(5) 算術表面粗さ Ra = 4 μm, 輪郭要素の平均長さ RSm = 164 μm において、磁気
特性に悪影響を及ぼす組織（プリデンドライト）が抑制された。 
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第６章 ストリップキャスト合金のデンドライト成長の制御  
 
6-1 緒言  
第５章では冷却ロールの表面粗さが、磁石特性に悪影響を及ぼす核発生部近傍
のディスク、プリデンドライト組織に与える影響について明らかにし、その抑制
方法について検討を行った。本章では、本研究の目標組織を有する合金を得るた
めのデンドライト成長を制御する方法について検討する。 
デンドライト成長を制御することは、一般的にデンドライトの成長速度を制御
することとなるため、メルトドラッグ方式のストリップキャスト法においては冷
却ロールと溶湯の伝熱に影響を与える因子の制御が重要である。本研究では冷却
ロールと溶湯の間の伝熱に与える影響因子として溶湯温度、ロール周速度、ロー
ルの温度拡散率、ロールの表面粗度の四つのパラメータを選択した。 
鋳造温度については、西ら 43)による Al-Cu 合金に関する報告がある。彼らは
Al-4.5 mass%Cu の鋳塊の表面層組織において鋳造温度が高いほど溶湯の表面張力
が低下し鋳型との接触面積が増加することにより熱伝達の効率が良くなる事から
凝固層の成長速度が増加する事を報告している。 
ロール周速度については、Yamamura ら 44)と竹内ら 45)の報告がある。Yamamura
ら 44)は、溶融鋼中に回転するチルブロック（棒状の冷却媒体）を浸漬し、表面に
形成される凝固層を調査した。彼らは、チルブロックの回転数（溶湯流速）が溶
湯とチルブロックの界面の熱伝達率に与える影響について検討し、チルブロック
の回転数が増加するに従い界面熱抵抗が減少する事を報告している。 また、竹
内ら 45)もチルブロック（冷却板）を伴う傾斜鋳型に溶湯を充填する実験をおこな
い、溶湯流と核発生の関係について報告している。彼らによると溶湯流速の増加
と共に、熱伝達の効率が良く（平均熱伝達係数および平均熱流束が大きく）なり、
凝固層表面に発生する核発生部（ディスク）の密度が増加し、ディスクの直径お
よびプリデンドライト遷移領域が小さくなる事を報告している。竹内ら 45)の報告
は固定された冷却媒体上で溶湯が流動しながら凝固する現象を論じたものである
が、溶湯と冷却媒体との相対的な関係からストリップキャスト法の凝固過程でも
同様に考えることができる。 
温度拡散率については、西ら 46)による報告がある。彼らは、Al-4.5 mass%Cu 合
金をステンレス鋼、鋳鉄、銅の 3 種類の異なる温度拡散率を有するチルブロック
（冷却板）を鋳型底部に取り付けた一方向凝固鋳型に鋳造した。得られたインゴ
ットの凝固表面層の組織的特徴を調査し、温度拡散率が増加するに従いインゴッ
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ト－チルブロック境界に生ずる温度ギャップが大きくなり、それに応じて熱伝導
の効率（インゴット－チルブロック境界の平均熱伝達係数、平均熱流束）が増加
する結果を報告している。 
表面粗度については、西ら 40)の報告がある。彼らは、Al-4.5 mass%Cu 合金の溶
湯を鋳鉄製チルブロックを底面に配置した一方向凝固鋳型に鋳造し、チルブロッ
クの表面粗さと熱伝達および鋳造組織の関係について調査した。その結果、チル
ブロックの表面粗さの増加に伴い溶湯とチルブロック境界の熱伝達効率（熱伝達
率および熱流束）が減少する事を実験的に見出している。本章では、これら４つ
の鋳造パラメータがデンドライトサイズへ与える影響について調査し、本研究の
目標組織を得るためにそれぞれの鋳造パラメータの最適条件で薄帯を作製する。 
また、第４章の結果よりストリップキャスト合金の断面組織には α-Fe が認め
られなかった。Umeda47)らは Nd-Fe-B 系焼結磁石組成の包晶凝固における γ-Fe / 
Nd2Fe14B 相選択について検討している。彼らは、Kurz と Gligien ら 48)が行った研
究結果（急冷凝固時の固液界面の温度と成長速度の関係を Interface response 
function IRF として求め、凝固組織の形態選択性について検討した報告）を基に、
γ-Fe / Nd2Fe14B 相選択についての臨界成長速度を求めた。この結果を参考にスト
リップキャスト合金における γ-Fe / Nd2Fe14B 相選択についても考察する。 
さらに凝固過程の合金内部の冷却挙動を実測することは不可能であるため、凝
固時の合金内部の温度分布を、東北大で開発された凝固シミュレーションシステ
ム (ADSTEFANTM                                                      )を用いて計
算し、その結果から得られる冷却速度とデンドライトサイズの関係から目標組織
を得るための冷却条件を検討する。 
 
6-2  実験方法 
薄帯試料の作製手順としては、はじめに合金溶湯を 2-2 節と同様の方法で調整
し、Table 6-1 で示すような条件でストリップキャスト法により薄帯試料を作製し
た。鋳造温度が薄帯鋳造組織に与える影響について調査するために、Table 6-1(a)
の様に Nd14.65Febal .B6 .11 (at%)組成の合金を 4-2 節と同様のストリップキャスト法
により Figure 4-2 における W = 20, h = 10, D = 150 mm の条件でロール周速度 Vs = 
1 m/sec. ロール温度拡散率 a = 13×10 -6  m2/sec. ロール表面粗度 Ra = 5 μm とし鋳
造温度 Tcas t  = 1360, 1420, 1480, 1570℃と変化させて薄帯を作製した。冷却ロール
の周速度が薄帯鋳造組織に与える影響について調査するために、Table 6-1(b)の様
にロール周速度 Vs = 0.1, 0.23, 0.46, 1.0, 2.0 m/sec.と変化させ薄帯を作製した。同 
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Table 6-1 鋳造温度、冷却ロールの周速度、ロール材質の温度拡散率、ロール表面
の表面粗さがデンドライトサイズに与える影響を調査するための実験条件 
 
 
様に冷却ロールの温度拡散率が薄帯鋳造組織に与える影響については、Table 6-
1(c)の様に冷却ロールの材質をステンレス鋼 (AISI304), 低炭素鋼 (0.23%C), 銅を
用いることにより温度拡散率 a = 4.3, 13, 104×10 -6  m2/sec.と変化させた。冷却ロ
ール表面粗さが薄帯鋳造組織に与える影響については、Table 6-1(d)の様に、表面
粗度 Ra = 4, 6, 11 μm と変化させ試料を作製した。 
この様にして得られた薄帯について薄帯の平均厚み、平均希土類 (R)リッチ相
間隔、及び平均結晶粒径を次の様に計測した。薄帯厚みの測定は、マイクロメー
タを使用して 50 枚の薄帯の厚みを測定し、その平均値を平均薄帯厚みとした。平
均 R リッチ相間隔は、2-2 節と同様に鏡面研磨した薄帯の面直方向を含む断面を
3 %ナイタールで腐食し、光学顕微鏡で観察した。代表的な組織を 200 倍で撮影
した組織写真の冷却面から 200 μm の位置に薄帯厚み方向(面直方向)に垂直に線
分を引き、Figure 2-3 と同様の線分法により平均 R リッチ相間隔を計測し、組織
写真 10 枚の平均値を平均 R リッチ相間隔とした。結晶粒径は、試料の断面を鏡
面研磨した後、光学顕微鏡の対物レンズ直上に偏光アナライザーを挿入する事に
より観察した。倍率 100 倍で撮影した 10 枚の光学顕微鏡写真の冷却面から面直
方向に 200 μm の位置に薄帯厚み方向に垂直な方向（面内方向）に線分を引き、
Figure 2-3 と同様の線分法により組織写真 10 枚の平均値を平均結晶粒径とした。 
凝固シミュレーションシステムを用いた冷却挙動の計算は以下の様におこな
った。Figure 6-1 に凝固シミュレーションに用いたストリップキャスト法の計算
モデルの模式図を示す。1300℃の溶湯がタンディッシュ上に深さ 20 mm 貯留され
ているとし、タンディッシュ底部 S1 点から S2 点（距離 20 mm）の間で冷却ロー
ルと接触することで溶湯側から冷却ロール側へ熱が拡散し凝固相が成長する。こ
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の凝固相は S2 点で雰囲気中に引き揚げられロール回転と共に S3 点（距離 20 mm）
まで移動する。伝熱解析は薄帯内部のみ（ロール内部や流動解析は行わない）と
し、合金が S1 から S3 まで移動する間の合金内部の温度変化を凝固解析ソフトで
ある ADSTEFANTM ver.2016（https://www.adstefan.com/product/index.html）を用い
て凝固潜熱を考慮し直交格子による差分法により行った。 
Figure 6-2 に厚み 0.3 mm の合金内部を直交格子に分割する方法と合金とロー
ル表面および雰囲気との接触境界温度を示す。この模式図の下部が Figure 6-1 で
示した S1、中央部が S2、上部が S3 の位置に相当し、合金の左側が冷却ロールと
接触する冷却面、右側が溶湯、雰囲気と接触する放冷面である。合金内部を一辺
0.02 mm の直交格子に分割し、合金とロール表面および雰囲気との接触境界温度
は Figure 6-2 に示すような一定温度の境界条件とした。 
この接触境界温度の設定は以下の様に行った。鋳造中の冷却ロール上の定点の
温度は、Figure 6-3 に示す様に溶湯と接触する S1-S2 間で急激に上昇し、S2-S3 間
では固相の凝固収縮により熱の伝達が大幅に低下すると考え、定点温度は一定と
し、その後は温度が低下し S1 に戻るという温度サイクルを繰り返すと仮定した。
そのため合金とロール表面の接触境界温度を、Figure 6-2 の合金の左側に示す様
に S1-S2 間は 10 分割、S2-S3 間は一定とし、非接触赤外線温度計を用いて実測し
た鋳造中の S3 点の放冷面側の温度(800℃)に合うようにフィッティングをくり返
し Figure 6-2 の様に接触境界温度を設定した。また、合金と溶湯および雰囲気と
の接触境界温度は、溶湯温度を 1300℃、雰囲気温度を 20℃としたが、S2 点にお
ける接触境界温度の変化が大きすぎると一部の計算値に矛盾が生じたため便宜的
に S2 点の前に 2 mm の幅の 1000℃の境界温度域を設定した。 
伝熱計算の方法は、ロールの回転を模擬するため計算の開始位置を Figure 6-2
の S1 の位置とし一辺 0.02 mm の直交格子の一列が、ロール周速度 1 m/sec.（S1-
S2, S2-S3 間をそれぞれ 0.02 秒で移動）に合わせてロール回転方向である S1 から
S3 方向へ移動し、その都度新たに 1300℃の一列を開始位置 S1 に挿入し S3 より
一列を抜去しながら熱移動を計算し、薄帯内部の温度変化を求めた。 
凝固過程は、溶湯温度 1100℃で Nd2Fe14B 相が直接晶出するものとし、各温度
の固相率は Hallemans ら 14)による Nd-Fe-B 三元系状態図の B = 4 at% における垂
直断面の擬二元系状態図よりレバールールによって     ℃                 ℃  
           ℃             ℃             ℃             ℃             ℃       と 
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Figure 6-1 凝固シミュレーションに用いた計算モデルの模式図 
 
 
Figure 6-2 計算に用いた境界温度（設定値）と直交格子分割法（厚み 0.3 mm の
場合） 
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Figure 6-3 ロール表面上の定点の温度サイクルを表す模式図 
 
した。また凝固潜熱は、一定の熱を与えながら基準物質と試料の温度を測定して
試料の熱物性を温度差として捉え、試料の状態変化による吸熱反応や発熱反応を
測定する示差走査熱量計（ DSC: Differential thermal calorimeter)により測定し
88416 J/kg とした。また、比熱、熱伝導率は、試料にパルスレーザを均一照射し
て瞬間加熱し試料の温度変化を測定するレーザーフラッシュ法（装置名：Rigaku
製 LF/TCM-FA8510B 型熱定数測定装置）を用いて測定した。計算に使用した物理
定数は、この実験により得られた計測値を基準に温度分布に矛盾の起こらないよ
う比熱、熱伝導率の微調整をおこなった。その結果を Table 6-2 に示す。また、銅、
0.23C 鋼、AISI304 の熱伝導率をそれぞれ 300, 48, 17 W/m•K49,50,51）とした。 
さらに 1000℃における固相率が 92.5 %のため合金温度が 1000℃まで低下した
時点でデンドライトサイズはほぼ決まっていると考え、1100℃から 1000℃まで冷
却されるのにかかる時間より冷却速度 CR1100-1000 を算出した。 
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Table 6-2 フラッシュ法により求めた比熱、熱伝導率と計算に使用した値 
 
6-3 結果および考察 
6-3-1 鋳造温度が薄帯鋳造組織に与える影響 
本項では、鋳造温度が薄帯鋳造組織に与える影響を調査し目標組織を得るため
の鋳造温度を決定することを目的とする。Figure 6-4 (a), (b), (c), (d)に、鋳造温度
をそれぞれ 1360, 1420, 1480, 1570℃と変化させた場合の光学顕微鏡像、Figure 6-
4 (e), (f), (g), (h)に偏光顕微鏡像を示す。Figure 6-4 (a), (b), (c), (d)の光学顕微鏡よ
り写真下部の冷却面から上部の放冷面にかけて白色の Nd2Fe14B 相デンドライト
が成長しており黒色の部分が結晶粒界とデンドライト間隙の希土類リッチ相であ
る。これらの写真からは、鋳造温度と合金組織との明確な相関は明らかではない。
Figure 6-4 (e), (f), (g), (h)の偏光顕微鏡像より冷却面より放冷面にかけて結晶粒が
成長していることがわかる。また、偏光顕微鏡像より結晶粒は鋳造温度が高くな
るに従い小さくなる傾向が認められる。 
Figure 6-5 (a), (b), (c)に鋳造温度の変化に対する平均厚み、平均 R リッチ相間
隔、平均結晶粒径の測定値を示す。Figure 6-5 (a)の薄帯厚みは、1360℃から 1420℃
にかけて 0.52 mm から 0.42 mm へ減少し一定となる。Figure 6-5 (b)の平均 R リッ
チ相間隔は、1360℃から 1480℃までは 5.9 μm とほぼ一定で 1480℃から 1570℃で
は 5.8 μm から 5.2 μm へ減少する。Figure 6-5 (c)の平均結晶粒径は、1360℃から
1420℃にかけて 77 μm から 65 μm へと減少しその後なだらかに減少する傾向を示
す。 
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Figure 6-5 鋳造温度を変化させた薄帯の (a)平均厚み, (b)平均 R リッチ相間
隔, (c)平均結晶粒径 
 
 
鋳造温度の厚みへの影響については相反する二つの因子が考えられる。一つ目
は Ruddle と Mincher52,53)によるもので、鋳造温度が高くなる（溶湯過熱度が高く
なる）と凝固完了が遅くなるだけでなく凝固開始も遅くなるため凝固層の成長速
度が低下して厚みが減少する因子である。一方、二つ目は 6-1 節で述べた西ら 43)
の報告によるもので、鋳造温度が高いほど溶湯の表面張力が低下し鋳型との接触
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面積が増加することにより熱伝達の効率が良くなり凝固相の成長速度が増加する
ため厚みが増加する因子である。この二つの因子の影響により平均薄帯厚みは鋳
造温度の影響を強く受けないものと考えられる。また、平均 R リッチ相間隔およ
び結晶粒径に関しては、西ら 43)の熱伝達係数および熱流速が増加する影響の方が
強いため減少傾向を示すものと推察される。 
以上の様に鋳造温度が高い方が平均 R リッチ相間隔は微細化する傾向が認め
られ、1570℃で鋳造した場合に平均 R リッチ相間隔 5.2 μm が得られた。 
 
6-3-2 冷却ロールの周速度が薄帯鋳造組織に与える影響 
本項では、ロール周速度が薄帯鋳造組織に与える影響を調査し目標組織を得る
ための鋳造温度を決定することを目的とする。Figure 6-6 (a), (b), (c)に、ロール周
速度を Vs = 0.23, 0.46, 1.0, m/sec. と変化させた場合の光学顕微鏡像、Figure 6-6 
(d), (e), (f)に偏光顕微鏡像を示し、すべての写真において写真下側が冷却面、上
側が放冷面である。（Vs = 0.1 m/sec.では凝固層の引き上げ速度が遅く、それに対
して注湯速度を合わせることができず溶湯がタンディッシュ両端から溢れ安定し
た鋳造ができなかった。また、Vs  = 2.0 m/sec.の試料は厚みが 0.2 mm 以下となり
他の試料と同じ組織観察位置で比較できないため除外した。）Figure 6-6 (a), (b), 
(c)よりロール周速度の増加と共に平均 R リッチ相間隔は小さくなり、Figure 6-6 
(d), (e), (f)より結晶粒径も同様の傾向が認められる。 
Figure 6-7 (a), (b), (c)に、ロール周速度を変化させた場合の平均厚み、平均 R
リッチ相間隔、平均結晶粒径を示す。Figure 6-7 (a)より薄帯厚みは周速度の上昇
により 0.52 mm から 0.32 mm へ単調に減少する。Figure 6-7 (b)より平均 R リッチ
相間隔は、周速度が 0.23 から 0.46 m/sec.へ速くなるに従い 6.5 μm から 5.6 μm へ
大きく減少し、0.46 から 1.0 m/sec.にかけてはなだらかに減少し 5.3 μm となる。
Figure 6-7 (c)より結晶粒径は、63、56、50 μm と単調に減少する。ロール周速度の
増加にともなって平均厚みが単調に減少する理由は、Figure 6-1 の模式図に示し
た S1 と S2 の間を冷却ロール上の定点が移動する時間が減少するため、換言する
と合金と冷却ロールが熱交換する時間が短くなるためと考えられる。 
タンディッシュ上に貯留される溶湯と回転によって移動する冷却ロール表面
の関係は、流動する溶湯と固定された冷却ロール表面の関係に置き換えることが
できる。この様な視点で溶湯とロール表面の境界をとらえた場合、溶湯と冷却媒
体との境界における溶湯流動が熱交換に及ぼす影響については 6-1 節で述べた様
に Yamamura ら 44)や竹内ら 45)による報告がある。これらの報告を基に考えると、
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ロール周速度の増加に伴い溶湯と冷却ロール間の密着性が増加し、その結果、熱
伝達率が増加して核発生数が増加し、平均 R リッチ相間隔および平均結晶粒径が
減少するものと推察される。以上の様にロール周速度が増加することによって R
リッチ相間隔は小さくなる傾向が認められ、1.0 m/sec.の条件で最小値 5.3 μm が
得られた。 
ストリップキャスト法で得られた試料の断面組織には、平衡凝固時に初晶（ γ-
Fe）として晶出する α-Fe は認められない。Umeda ら 47)は、炭素鋼, Cr-Ni ステン
レス鋼、銅合金、希土類-鉄-ボロン合金、高キュリー温度超電導材等でみられる
包晶反応における晶出相の選択に関して、Kurz と Gligien ら 48)が行った研究結果
を基に検討し、晶出相の成長速度とその固液界面温度の関係より成長速度によっ
て安定成長相が選択されることを報告している。そこでストリップキャスト法で
作製した合金の成長速度を求め、この Umeda らの報告と比較し晶出相の選択につ
いて考察する。 
Figure 6-1 の概念図で示す様に、ロール表面で成長する凝固層はロール表面の
S1 点で凝固を開始し、ロール周速度と同じ速度で移動し、S2 点で溶湯から引き
上げられる。この仮定に基づきロール上の一点が、溶湯深さ 10 mm の S1 から S2
間を所定の周速度 (Vs)で通過する時間 (t)を求め、この値を凝固時間 (t)と仮定する。
Table 6-1(b)の周速度 Vs = 0.23, 0.46, 1.00, 2.0 m/sec.で作製した 4 種類の薄帯につ
いて周速度 (Vs)とそれぞれの凝固時間 (t) 、および平均厚みの測定値 (T)を Table 6-
3 に示す。さらに Figure 6-8 に、この凝固時間(t)と平均厚みの測定値(T)をプロッ
トし、 
 
T = 0.1492ln(t) + 0.9992                 (1) 
 
の近似式を得た。この凝固時間(t)と平均厚みの測定値(T)の関係式を時間で微分
し、以下の式を得た。 
 
R= dT/dt  = 0.1492/t            (2) 
 
これを疑似成長速度 R (mm/sec.)と見なし、周速度 Vs = 0.23, 0.46, 1.00, 2.0 m/sec.
の場合の疑似成長速度を (2)式より求めると、それぞれ 4, 7, 15, 30 mm/sec. が得ら
れ、これを Table6-3 の右列に示した。  
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Figure 6-7 ロール周速度を変化させた薄帯の  (a)平均厚み , (b)平均 R リッチ相間
隔 , (c)平均結晶粒径  
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Table 6-3 ロール周速度 (Vs), 凝固時間 (t), 平均厚み (T), 疑似成長速度 (R) 
 
 
 
 
 
 
Figure 6-8 凝固時間 (t)と凝固層の厚み (T) の関係  
T = 0.1492ln(t) + 0.9992 
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Figure 6-9 梅田らによる Nd 量に対す γ-Fe/Nd2Fe14B 臨界成長速度とストリップ
キャスト合金の疑似成長速度  
 
  
Figure 6-9 は、Umeda ら 47)による Nd-Fe-B 三元系合金の Nd:B = 2:1 線上で Nd
の含有量に対して計算された γ-Fe 相と Nd2Fe14B 相の成長速度を示したものであ
る。破線が臨界成長速度を示しており、破線より速い成長速度では Nd2Fe14B 相が、
遅い速度では γ-Fe が安定成長すると報告している。Figure 6-9 に (2)式で求め Table 
6-3 に示した疑似成長速度(R)を黒丸で表示した。本研究のストリップキャスト合
金の組織観察では α-Fe は観察されておらず、この結果は Umeda らの計算とよく
一致している。これより厚み 0.52 mm 以下のストリップキャスト合金では疑似成
長速度が 4 mm/sec.以上であり、Nd2Fe14B 相が安定成長すると考えられる。 
 
6-3-3 冷却ロールの温度拡散率が薄帯鋳造組織に与える影響 
本項では、ロールの温度拡散率が薄帯鋳造組織に与える影響を調査し目標組織
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を得るための鋳造温度を決定することを目的とする。Figure 6-10 (a), (b), (c)に温
度拡散率を 4.3, 13, 104×10 -6  m2/sec.と変化させた場合の光学顕微鏡像を、Figure 6-
10 (d), (e), (f)に偏光顕微鏡像を示し、写真の下側が冷却面、上側が放冷面である。
Figure 6-10 (a), (b), (c)のデンドライト組織は温度拡散率が大きくなるに伴い組織
は微細になってゆく傾向が認められるが、冷却面から放冷面にかけての組織変化
は小さい。Figure 6-10 (d), (e), (f)の結晶粒については、温度拡散率が大きくなる
ほど微細化し、特に冷却ロールとの接触面から細かい結晶粒が多く発生している
事がわかる。Figure 6-11 (a), (b)に、温度拡散率に対する平均結晶粒径、平均 R リ
ッチ相間隔の測定値をそれぞれ示す。温度拡散率が 4.3 から 104×10 -6 m2/sec.へ増
加するに従い、平均結晶粒径は 48 から 33 μm へ、平均 R リッチ相間隔は 7.5 か
ら 4.9 μm へ減少する傾向を示す。特に温度拡散率が 4.3×10 -6 m2/sec.から 13×10 -6 
m2/sec.に変化した場合の平均 R リッチ相間隔、平均結晶粒径の変化は大きいが、
温度拡散率が 13×10 -6 m2/sec.から 104×10 -6  m2/sec.への変化は緩やかである。 
本実験のロール材質が平均 R リッチ相間隔に与える影響は、6-1 節で述べた西
ら 46)の結果と同様に温度拡散率の増加に伴って熱伝導効率が上がり冷却速度が
速くなっているものと考えられる。 
以上の結果より目標組織を得るためには、温度拡散率が高い方が適切であるが、
銅以上の温度拡散率を持つ材質としてはグラファイトおよび銀以外は無く、グラ
ファイトは希土類元素と反応性が高い欠点があり、また銀は融点が低くかつ高価
であり冷却ロール用の実用工業材料としては考えにくい点より目標組織を得るた
めの冷却ロールの材質は銅が最適である。 
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Figure 6-11 ロール温度拡散率を変化させた薄帯の (a)平均結晶粒径, (b)平均 R リ
ッチ相間隔 
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6-3-4 冷却ロールの表面粗さが薄帯鋳造組織に与える影響 
本項では、ロールの表面粗さが薄帯鋳造組織に与える影響を調査し目標組織を
得るための表面粗さを決定することを目的とする。Figure 6-12 (a), (b), (c)にロー
ル表面粗さを変化させて得られた薄帯の光学顕微鏡像を、Figure 6-12 (d), (e), (f)
に偏光顕微鏡像を示し、写真下側が冷却面、上側が放冷面である。Figure 6-12 (a), 
(b), (c)のデンドライト組織からはロール表面粗さの変化に伴ってデンドライトの
大きさに明らかな変化は認められない。Figure 6-12 (d), (e), (f)の偏光顕微鏡像に
よる結晶粒径については表面粗度が粗くなるにつれ結晶粒径は大きくなる傾向を
示している。 
次に Figure 6-13 (a), (b), (c)に、表面粗さ Ra の変化に対する平均厚み、平均 R
リッチ相間隔、平均結晶粒径の変化を示す。表面粗さ Ra が 4, 6, 11 μm と増加す
るに従い、平均厚みは 0.25, 0.27, 0.24 mm とほぼ一定であり、平均 R リッチ相間
隔も 4.9, 5.4, 5.4 μm とわずかに増加し、平均結晶粒径も、42 から 46 μm へと増加
する傾向が認められる。 
6-1 節で述べた西ら 40)の実験結果を基に本実験における表面粗さと R リッチ
相間隔の関係を考えると、冷却ロールの表面粗さの増加に伴い溶湯と冷却ロール
間の熱伝達効率が低下し、冷却速度が遅くなった結果 R リッチ相間隔が増加した
ものと考えられる。以上の結果より、4 < Ra  < 11 μm の範囲では、Ra = 4 μm が最
も微細な R リッチ相間隔を得る事ができると考えられる。 
 
6-3-5 最適条件で作製したストリップキャスト合金 
6-3-1 項において鋳造温度、6-3-2 項ではロール周速度、6-3-3 項ではロール
の温度拡散率、6-3-4 項ではロールの表面粗さが鋳造組織へ与える影響を調査し
た。Table 6-4 にこれら 4 種類の鋳造パラメータの変化幅に対する R リッチ相間隔
の変化幅、影響度をまとめた。R リッチ相間隔への影響度は、ロール温度拡散率
が最も大きく、続いて周速度、鋳造温度、表面粗度の順であった。本項では、こ
れら 4 種類の鋳造パラメータのそれぞれ最も微細な R リッチ相間隔が得られる条
件、すなわち鋳造温度 Tcas t  = 1570℃、ロール周速度 Vs = 1.0 m/sec. ロール温度拡
散率 a = 104×10 -6  m2/sec. ロールの表面粗さ Ra = 4 μm で薄帯を作製し、得られた
合金の組織評価をおこなった。Figure 6-14 (a), (b)に得られた薄帯の光学顕微鏡組
織および Figure 6-14 (c)に平均厚み、平均 R リッチ相間隔、平均結晶粒径の計測
結果を示す。Figure 6-14(a), (b)では冷却面から放冷面にかけて微細なデンドライ 
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Figure 6-13 ロール表面粗さ Ra を変化させた薄帯の (a)平均厚み , (b)平均 R リッ
チ相間隔 , (c)平均結晶粒径 
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Table 6-4 鋳造パラメータが平均 R リッチ相間隔に与える影響 
 
 
 
 
 
 
 
Figure 6-14 最適条件で作成された合金の  (a), (b)光学顕微鏡像 , (c)平均厚み、平
均 R リッチ相間隔、平均結晶粒径 
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トが成長しており平均厚み 0.21 mm、平均 R リッチ相間隔 4 μm、結晶粒径 27 μm
の合金薄帯が得られた。この結果より、本研究の目標組織である α-Fe が無く、R
リッチ相間隔 4 μm の合金を作製することができた。 
 
6-3-6 ストリップキャスト合金のデンドライト成長の制御 
Table 6-4 より平均 R リッチ相間隔に最も影響する鋳造パラメータは冷却ロー
ルの温度拡散率であった。本項では、CAE プログラムである凝固シミュレーショ
ンシステム(ADSTEFANTM)を用いて伝熱計算を行い、異なる温度拡散率を有する
冷却ロールを使用して得たストリップキャスト合金の冷却速度を求め、得られた
冷却速度と実験で求めた平均 R リッチ相間隔との相関を求めるとともに目標組織
を得るために必要な冷却速度について考察する。 
銅製冷却ロールを用いて作製した厚み 0.3 mm のストリップキャスト合金の伝
熱計算の結果を Figure 6-15 に示す。Figure 6-15(a)はストリップキャスト合金の面
直方向を含む断面で下面が冷却面、上面が放冷面を表す。冷却面から 0.03, 0.09, 
0.15, 0.21, 0.27 mm の位置 A～E 点における凝固開始から 0.01 秒後までの時間に
対する温度変化を Figure 6-15(b)に示す。ロール上で形成される凝固層はロール周
速度が 1 m/sec.のため、グラフ横軸の 0.01 秒間に Figure 6-1 に示した S1 点から
S1 と S2 点の中間位置まで移動する。この間に合金の冷却面は銅ロールと接触す
ることにより冷却され、高い温度勾配の中で凝固相が成長する。 
Figure 6-16 に、この計算結果から求めた冷却曲線と晶出相の CCT 概念図を示
す。Figure 6-16(a)の S, A～E の各点におけるそれぞれの冷却曲線が Figure 6-16(b)
である。6-3-2 項で述べた様に 0.5 mm 以下のストリップキャスト合金の固相成長
速度では Nd2Fe14B 相が安定成長し、第２章の従来のブックモールド鋳造法は Mold 
cast ①、第３章の薄板鋳造法は Mold cast ②の青色の破線で示される冷却曲線と
なる事が予想される。また、第４章で述べた R:Fe ≑ 1:2 組成のディスク部分は CCT
図上では X phase と表示した位置と考えられ、その冷却速度は S 点の冷却速度よ
りも速いと考えられるため S 点の冷却速度である CR1100-1000 = 5.0×106 ℃ /sec.以上
と推定できる。 
Table 6-4 で平均 R リッチ相間隔に最も影響度の高かった鋳造パラメータはロ
ール温度拡散率であった。そのため Figure 6-17 に 3 種類の温度拡散率のロール
（銅、0.23 mass%C-Fe、AISI304 製ロール）における合金内部の温度変化を示す。
Figure 6-17(a)に示す A～E 点の計算位置に対し、銅製冷却ロールの 0～0.01 秒間
の温度変化を Figure 6-17(b)に、0.23 mass%C-Fe、AISI304 製ロールの温度変化を 
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Figure 6-15 厚み 0.3 mm のストリップキャスト合金内部の (a)計算位置と (b)各点の
温度変化 
 
 
 
 
Figure 6-16 薄帯内部の各点における冷却曲線と CCT 概念図 
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Figure 6-17 凝固開始から 0.01 秒後までの薄帯厚み方向の冷却曲線（計算値）  
(a)薄帯内部の計算位置 , (b)Cu roll, (c)0.23%C-Fe roll, (d)AISI304 roll 
 
 
Figure 6-18 温度拡散率の異なる冷却ロールを用いて得られたストリップキャス
ト合金の (a)薄帯内部の計算位置と (b)各点の冷却速度 CR1100-1000  
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Figure 6-19 温度拡散率の異なるロールで作製したストリップキャスト合金の (a) 
R リッチ相間隔測定および伝熱計算位置 , (b)計算により求めた冷却速度(計算値）
に対する R リッチ相間隔（測定値）  
 
それぞれ Figure 6-17(c),(d)に示す。温度拡散率が大きい順番すなわち銅、 0.23 
mass%C-Fe、AISI304 の順に冷却が速くなっているが、その傾向が顕著に認められ
るのは冷却面に近い A 点である。さらに分かり易くするために Figure 6-18 に薄
帯内の A, B, C, D 点における温度拡散率毎の合金内部の冷却速度 CR1100-1000 を示
す。このグラフから温度拡散率の違いは、A～B 点の冷却速度に影響し、C,D 点で
は影響は少ない事がわかった。 
Figure 6-19 に、6-3-3 項において温度拡散率の異なる冷却ロールで作製したサ
ンプルを用いた平均 R リッチ相間隔の測定値と冷却速度の計算値の関係を示す。
平均 R リッチ相間隔の測定位置は Figure 6-19(a)に示す様に冷却面から 0.03 mm の
A 点と 0.2 mm の位置であり、3 種類のロールにおける冷却速度 CR1100-1000 と R リ
ッチ相間隔を Figure 6-19(b)に示す。A 点（冷却面から 0.03 mm の位置）の CR1100-
1000 は、銅、0.23 mass%C-Fe、AISI304 の順に 9.6×105, 7.9×105, 5.8×105 ℃/sec.であ
り、それに対する R リッチ相間隔は 4.6, 5.2, 7.6 μm であった。また、冷却面から
0.2 mm の位置の冷却速度 CR1100-1000 はそれぞれ 1.7×104, 1.5×104, 1.1×104  ℃/sec.と
A 点における冷却速度よりおよそ 1 桁遅いが、それに対する  R リッチ相間隔は、
4.9, 5.3, 7.5 μm と A 点における間隔とほぼ同様であることがわかる。この結果よ
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り、R リッチ相間隔は冷却面から 0.03 mm の位置における冷却速度に強い影響を
受けると考えられる。 
さらに 6-3-5 項にて 4 つの鋳造パラメータの最適条件で作製したストリップ
キャスト合金に対応する厚み 0.2 mm の薄帯について伝熱計算を行い、Figure 6-
20(a)に示す様に冷却面から 0.03 mm(A), 0.06 mm (① ), 0.12 mm (② ), 0.18 mm (③ ) 
の位置の冷却速度と R リッチ相間隔を Figure 6-20(b)に示した。A, ①, ②, ③の
冷却速度 CR1100-1000 は、1.0×106, 4.0×105, 1.1×105, 1.8×104℃/sec.で、それに対応す
る R リッチ相間隔は、それぞれ 3.4, 3.5, 3.8, 4.5 μm であった。これらの結果より
目標とする R リッチ相間隔 4 μm を有する合金を得るためには、A 点近傍の冷却
速度 CR1100-1000 を約 1×106 ℃/sec.とすることが重要だと考えられる。 
 
 
Figure 6-20 厚み 0.2 mm の薄帯の (a) R リッチ相間隔の測定位置 , (b)冷却速度（計
算値）と R リッチ相間隔（実測値） 
 
6-4 小括 
ストリップキャスト法の鋳造パラメータとして鋳造温度、周速度、温度拡散率、
表面粗さを変化させ R リッチ相間隔の影響について調査し、それらの最適条件で
薄帯を作製した。さらに、凝固計算ソフトを用いて合金内部の冷却挙動を計算し
以下の知見を得た。  
(1) 鋳造温度を変化させたストリップキャスト合金では、鋳造温度が高くなるに
従い平均 R リッチ相間隔は単調に減少する傾向を示した。 
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(2) ロールの周速度を変化させたストリップキャスト合金では、ロールの周速度
が速くなるに従い平均 R リッチ相間隔は減少する。また、厚み 0.52 mm 以下
のストリップキャスト合金では、初晶 γ-Fe 相より Nd2Fe14B 相が安定して晶
出することが予想される。 
(3) 温度拡散率を変化させたストリップキャスト合金では、冷却ロールの温度拡
散率が大きいほど R リッチ相間隔は減少する。  
(4) 表面粗さ Ra を変化させたストリップキャスト合金では、表面粗さ Ra、が増
加するに従い平均 R リッチ相間隔は増加する傾向を示す。  
(5) 鋳造温度、周速度、温度拡散率、表面粗さの最適値である鋳造温度 Tcas t  = 
1580℃、ロール周速度 Vs = 1.0 m/sec. ロール温度拡散率 a = 104×10 -6  m2/sec. 
ロールの表面粗さ Ra = 4 μm を選択し、作製したストリップキャスト合金に
おいて、本研究における目標組織である平均 R リッチ相間隔 4.0 μm の薄帯
を得た。 
(6)ストリップキャスト合金内部の冷却挙動について凝固計算ソフトを用いて計
算した結果、R リッチ相間隔は冷却面近傍の冷却速度に強い影響を受ける。
そのため、目標組織である R リッチ相間隔 4 μm の合金を得るためには、冷
却面から 0.03 mm の位置の冷却速度(CR1100-1000)を約 1×106 ℃/sec.とすること
が重要だと考えられる。 
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第７章  総括  
CO2 排出量削減の駆動力となる電気自動車、省エネルギーの決め手となる高効
率モータ、クリーンエネルギー源の有力候補である風力発電に用いられる高性能
Nd-Fe-B 系焼結磁石は今後も大幅な使用量拡大が見込まれている。本研究では、
Nd-Fe-B 系焼結磁石の原料合金の組織が磁石特性に大きな影響を及ぼすことに着
目し、原料合金として適切な組織が得られる鋳造方法と鋳造条件について検討し
た。本論文はこれらをまとめたものであり、全編七章からなる。  
 
第１章は緒論であり、研究の背景と目的を述べている。一般的な磁石作製工程
を考慮して高性能 Nd-Fe-B 系焼結磁石を得るための目標組織を設定した。そして
この目標組織を得るために、従来法より厚みの薄い金型鋳造法、薄板鋳造法、ス
トリップキャスト法を選択し、得られる組織と作製条件について検討することを
研究内容としている。  
 
第２章では、従来のブックモールド鋳造法を用い厚みの薄い板状インゴットの
組織を調査した。その結果、磁石特性に悪影響を及ぼす α-Fe 相を抑制することは
できず、得られた合金組織は目標組織のおよそ 10 倍程度大きい。これらの結果よ
り従来のブックモールド鋳造法は原料合金の作製方法としては不向きであること
を結論付けた。   
 
第３章では、薄板鋳造法を用いてさらに厚みの薄いインゴットを作製し、その
組織を調査した。その結果、α-Fe は大幅に抑制できたが、目標の組織を得ること
はできなかった。しかし、冷却面から 0.3 mm の範囲では目標である 4 μm 以下の
R リッチ相間隔を有する組織が得られる可能性が示唆された。  
 
第４章では、ストリップキャスト合金の組織を調査し、合金の組織を形態と結
晶方位よりディスク、プリデンドライト、プレリミナリーデンドライト、デンド
ライトの 4 種類に分類した。合金内部に α-Fe は認められず、冷却面近傍のディス
ク、プリデンドライト、プレリミナリーデンドライトは磁気特性に悪影響を及ぼ
す可能性を見出した。そのため目標組織を得るためには、核発生とデンドライト
成長の制御が重要であると結論付けた。  
 
第５章では、核発生の制御を目的として冷却ロールの表面粗さとディスク、プ
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リデンドライトの分布について調べた。その結果、表面粗度を調製することによ
ってディスク、プリデンドライトの量を抑制する事が可能であることを見出した。 
 
第６章では、デンドライト成長の制御を目的として鋳造温度、周速度、温度拡散
率、表面粗さを変化させ R リッチ相間隔への影響について調査し、その最適条件
（鋳造温度 Tcas t  = 1580℃、ロール周速度 Vs = 1.0 m/sec. ロール温度拡散率 a = 
104×10 -6 m2/sec. ロールの表面粗さ Ra = 4 μm）で合金を作製した結果、目標組織
を実現した。さらに、凝固計算ソフトを用いた計算より、目標組織を得るための
温度範囲 1100 ～  1000℃の冷却速度は、冷却面から 0.03 mm の位置において約
1×106 ℃/sec.であると結論付けた。  
 
第７章は、本論文を総括した結論である。  
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付録 Nd-Fe-B 系焼結磁石用原料合金の世界生産量と S.C.化率（推定）  
 
本研究を通じて Nd-Fe-B 系焼結磁石用原料合金の鋳造組織を制御することに
よって、磁石生産工程に最適化させる事が出来るようになった。その結果、Nd-Fe-
B 系焼結磁石の磁気特性は向上し、高性能な Nd-Fe-B 系磁石が安定して生産可能
となった。下記のグラフは横軸に年代、縦軸に世界の Nd-Fe-B 系焼結磁石用原料
合金のストリップキャスト (S.C.)法とモールドキャスト (M.C.)法によるそれぞれ
の生産量及び原料合金総量に対するストリップキャスト法の比率 (S.C.Ratio)を示
す。従来のブックモールド鋳造法からストリップキャスト法への移行は日本国内
生産が先行し、2016 年度では世界の 95%以上の原料合金がストリップキャスト法
で生産されている。 
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これまでの研究成果  
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